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Kurzzusammenfassung
In dieser Arbeit wurde der Einfluss der Sputterparameter auf das epitaktische Schicht-
wachstum 100Å dicker Eisenschichten auf GaAs(001)- und MgO(001)-Substraten un-
tersucht. Ein aus den Ergebnissen abgeleiteter, optimaler Parametersatz ermöglicht
es, antiferromagnetisch koppelnde Eisen/Silizium/Eisen-Dreilagenschichtsysteme her-
zustellen.
Die magnetischen und strukturellen Eigenschaften der Eisenfilme wurden durch Kerr-
magnetometrie (MOKE), ferromagnetische Resonanz (FMR), Rasterkraftmikroskopie
(RKM) und Röntgenkleinwinkelbeugung (XRR) bestimmt. Es zeigte sich, dass auf
MgO besseres epitaktisches Wachstum als auf GaAs möglich ist. Dies ist darauf zu-
rückzuführen, dass MgO und Fe –im Gegensatz zu Fe/GaAs– an der Grenzfläche nicht
durchmischen. Die aus den winkelabhängigen FMR-Messungen ermittelten Kristalla-
nisotropiekonstante K1 und Sättigungsmagnetisierung M effS der auf MgO deponierten
Schichten erreichen fast die Werte von Volumeneisen. Bei den auf GaAs deponierten
Eisenschichten hängen K1 und M effS stark von den Sputterparametern ab und sind
meist deutlich reduziert.
Epitaktisches Wachstum wurde ab einer Substrattemperatur von 40◦C gefunden. Ar-
gonionen, die vom Target auf das Substrat reflektiert werden, unterstützen das Wachs-
tum im Sinne einer effektiven Temperaturerhöhung. Die Oberflächenmobilität der ad-
sorbierten Eisenatome wird dadurch erhöht und das epitaktische Wachstum positiv
beeinflusst.
Weiterhin wurde epitaktisches Wachstum auch auf unbehandelten, oxidierten Substra-
ten erzielt. Winkelabhängige FMR-Messungen zeigen fast ausschließlich eine vierzählige
Kristallanisotropie. Die in der Literatur beschriebene uniaxiale Anisotropie, die auf ei-
ne Verbindung von Fe mit GaAs zurückgeführt wird, fehlt hier fast vollständig. Um
das epitaktische Wachstum auf nicht-kristallinem Oxid zu erklären, wird eine löchri-
ge Oxidschicht postuliert. Mobile Eisenatome, die diese Löcher erreichen, können die
Kristallstruktur des GaAs übernehmen und dienen als Kondensationskeime für epitak-
tisches Wachstum. Die hohe Energie der deponierten Partikel bei Sputterprozessen ist
für das epitaktische Wachstum auf dem Oxid notwendig, wie gescheiterte Depositions-
versuche auf unbehandelten Substraten durch Molekulatstrahlepitaxie zeigen.
Schließlich wurden epitaktisch gesputterte Fe/Si/Fe-Dreilagenschichtsysteme auf bei-
den Substrattypen deponiert, und die Kopplungsstärke J der antiferromagnetischen
Zwischenschicht-Austauschkopplung aus MOKE-Messungen ermittelt. J liegt dabei für
Si-Schichtdicken von 11 bis 15Å bei etwa 1 mJ/m2, was ein Indiz für eine gute Schicht-
qualität ist. Dass die Kopplungsstärke hier nicht so hoch ist wie bei MBE-deponierten
Schichten, liegt an einer starken Durchmischung an den Fe/Si-Grenzflächen, wie auch
aus XRR-Messungen hervorgeht. Entsprechend gelang es durch geeignete Sputterpara-
meter die Grenzflächeninterdiffusion zu verringern, wodurch sich die Kopplungsstärke
auf 2 mJ/m2 verdoppelte. Diese Resultate zeigen, dass die Herstellung von strak ge-
koppelten Fe/Si/Fe Schichtungen von der MBE auf das Ionenstrahl-Sputterverfahren
als eine anwendungsnahe Depositionmethode transferiert werden kann.
Abstract
The influence of sputtering parameters on the epitaxial growth of 100 Å thick iron layers
on GaAs(001) and MgO(001) is investigated. Using the optimized growth parameters,
it was possible to observe antiferromagnetic interlayer exchange coupling in epitaxial
sputtered Fe/Si/Fe-trilayers.
The magnetic and structural properties were determined using Kerr magnetometry
(MOKE), ferromagnetic resonance (FMR), atomic force microscopy (AFM), and small
angle X-ray diffraction (XRR). The growth of Fe on MgO leads to a higher epitaxial
quality compared to GaAs substrates, where interface intermixing occurs. FMR measu-
rements yield bulk-like values of the crystal anisotropy constant K1 and the saturation
magnetization M effS for Fe-films on MgO. In the case of Fe-films on GaAs, sputtering
parameters have a strong influence on K1 and M effS , and lower values are obtained in
most cases.
The minimum substrate temperature needed to achieve epitaxial growth is 40◦C. Re-
flected Argon ions hitting the substrate support the epitaxial growth by means of an
increased effective substrate temperature. The resulting higher surface mobility of the
adsorbed Fe-atoms promotes epitaxy.
Furthermore, epitaxial growth on oxidized substrates was achieved. FMR measure-
ments reveal only a fourfold crystal anisotropy. The uniaxial surface anisotropy repor-
ted in literature for Fe grown on clean GaAs(001) is strongly suppressed. In order to
explain the epitaxial growth on the non-crystalline oxide surface, holes in the oxide are
assumed. Mobile Fe-atoms reaching these holes adopt the crystallographic orientati-
on of the GaAs substrate and serve as seeds for epitaxial growth. The high energy of
sputtered particles is essential to achieve epitaxy, as evidenced by failed attempts to
epitaxially grow Fe on oxidized substrates by molecular beam epitaxy.
Finally, epitaxial Fe/Si/Fe-trilayers are deposited on both types of substrates. The
coupling strength J of the anitiferromagnetic interlayer exchange coupling is derived
from MOKE measurements. For Si thicknesses of 11 to 15Å, J is about 1 mJ/m2
indicating the high quality of the deposited structures. The lower value of J compared
to MBE-deposited trilayers is related to strong intermixing at the Fe/Si interfaces, as
confirmed in XRR measurements. Therefore, reducing the interface interdiffusion by
choosing ideal parameters, the coupling strength can be doubled to 2 mJ/m2. These
results demonstrate, that the preparation of strongly coupled Fe/Si/Fe structures can
be transferred from MBE to ion beam sputtering representing a deposition method
preferably used in industry.
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Kapitel 1
Einleitung
Zur Deposition dünner Schichten gibt es eine Vielzahl unterschiedlicher Beschichtungs-
methoden. Der Anwendungsbereich entscheidet, welches dieser Verfahren zu wählen
ist. Im Bereich der Magnetoelektronik haben sich zwei Techniken aus der PVD (Phy-
sical Vapour Deposition) etabliert: Die Molekularstrahl-Epitaxie (engl.: Molecular Be-
am Epitaxy, MBE ), bei der die Materialien zur Herstellung der Schichten verdampft
werden, und das Sputterverfahren (engl.: to sputter = zerstäuben), bei dem das Aus-
gangsmaterial durch Ionenbeschuss zerstäubt wird.
In der Grundlagenforschung werden die Schichten meist mit dem MBE-Verfahren
hergestellt, das ein sehr kontrolliertes, epitaktisches Wachstum mit scharfen
Grenzflächen ermöglicht. Durch die hohe Schichtqualität wird in epitaktischen
Eisen/Silizium/Eisen(001)-Dreilagen-Schichtsystemen eine starke anitferromagnetische
Austauschkopplung gefunden. Gareev et al. zeigte, dass die Kopplungsstärke von
der Silizidbildung in diesen Systemen abhängt, wobei die antiferromagnetische Kopp-
lung für nominell reines Silizium mit über 6 mJ/m2 am stärksten ist [1]. Dreilagen-
schichtsysteme mit starker Zwischenschichtkopplung werden dabei aber nur auf einer
GaAs/Ag(001)Pufferschicht und nicht direkt auf dem GaAs(001)-Substrat erreicht.
Gekoppelte Schichtsysteme finden heutzutage in Festplatten Anwendung, epitaktische
Metall/Halbleiter-Systeme sind für zukünftige Projekte in der Spintronik, wie z. B.
dem Spin-Transistor interessant [2].
Da die MBE-Depositionsmethode UHV1-Technik benötigt und dadurch vergleichsweise
teuer ist, findet sie in der Industrie keine Anwendung. Dort wird das Sputterverfahren
genutzt, das eine großflächige, homogene Beschichtung großer Substrate mit einer hohen
Beschichtungsrate miteinander vereint, wodurch ein großer Durchsatz gewährleistet ist.
Beim Sputtern haben die zerstäubten Teilchen hohe kinetische Energien in der Grö-
ßenordnung von 10 eV. Dies sorgt für eine hohe Oberflächenmobilität der Partikel auf
dem Substrat, was ein Vorteil für das Wachstum von Einzelschichten ist. Im Fall von
Schichtsystemen kann sich die hohe Partikelenergie jedoch als Nachteil herausstellen,
1UHV = Ultra-Hoch-Vakuum: Restgasdruck < 10−9 mbar
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weil durch die hohe Energie beim Auftreffen auf die Schicht eine stärkere Durchmi-
schung an der Grenzfläche verursacht wird [3].
Mittels MBE-Technik konnte Waldrop et al. 1979 erstmals Eisen auf GaAs epitak-
tisch abscheiden [4]. Bernstein et al. zeigte 1992, dass epitaktisches Wachstum direkt
auf GaAs auch durch Ionenstrahlsputtern möglich ist [5]. Von Sputterepitaxie durch
Magnetronsputtern wurde erstmals 1998 von Kreuzer et al. berichtet [6]. Der Ein-
fluss der Sputterparameter auf das epitaktische Wachstum der Eisenfilme ist hingegen
weitgehend unbekannt.
Bei den meisten Untersuchungen an gesputterten Eisen/Silizium-Proben handelt es sich
um polykristalline Viellagen-Schichtsysteme [7–13]. Da das Wachstum der ersten Lagen
nicht perfekt ist, dienen die zuerst auf dem Substrat abgeschiedenen Lagen als Puffer-
system für die nachfolgend deponierten [14]. Nur wenige Veröffentlichungen existieren
über gesputterte Dreilagensysteme, die antiferromagnetische Zwischenschichtkopplung
zeigen [15,16]. In [16] findet sich die bislang einzige Arbeit über epitaktisch gesputterte
Eisen/Silizium/Eisen-Schichtsysteme auf MgO(001)-Substraten. Dort wird von einer
Kopplungsstärke von 1,2 mJ/m2 berichtet.
Ziel dieser Arbeit ist es, durch einen geeigneten Satz an Sputterparametern gutes
epitaktisches Wachstum von Eisen auf GaAs(001)- und MgO(001)-Substraten zu er-
möglichen und dadurch Substrat(001)/Eisen/Silizium/Eisen Dreilagen-Schichtsysteme
mit antiferromagnetischer Austauschkopplung herzustellen und zu charakterisieren.
Ionenstrahlsputtern eignet für diese Art der Aufgabenstellung sehr gut, da die
Sputterparameter bei diesem Verfahren in einem großen Parameterbereich unabhängig
voneinander variiert werden können.
Meine Arbeit unterteilt sich daher in zwei Bereiche. Im ersten Teil wird der Einfluss
der Sputterparameter auf das epitaktische Wachstum von Eisen auf GaAs- und MgO-
Substraten untersucht. Die Epitaxie wird durch Beugung niederenergetischer Elektro-
nen (LEED) festgestellt. Zur Untersuchung der magnetischen Eigenschaften dienen
Kerr-Magnetometrie (MOKE) und ferromagnetische Resonanz-Experimente (FMR),
aus denen sich die Koerzitivfelder bzw. Linienbreite des Resonanzpeaks als Maß für die
Güte der Epitaxie auswerten lassen. Aus winkelabhängigen FMR-Messungen können
weiterhin die Konstanten der kubischen und uniaxialen Anisotropie, sowie die Sätti-
gungsmagnetisierung ermittelt werden. Die Topografie der Proben wird durch Ras-
terkraftmikroskopie (RKM), die Grenzfläche mit Röntgenkleinwinkelbeugung (XRR)
analysiert. Röntgenphotoemissionsspektren (XPS), die an einigen ausgewählten Pro-
ben aufgenommen wurden, liefern Aufschluss über die chemische Zusammensetzung
der gesputterten Schichten.
Unter Berücksichtigung der Ergebnisse des Eisenwachstums werden im zweiten Teil die-
ser Arbeit epitaktisch gesputterte Eisen/Silizium/Eisen-Dreilagenschichtsysteme her-
gestellt und charakterisiert. Für eine starke Kopplung, wie sie bei MBE-deponierten
Schichten gefunden wird, ist nicht nur Epitaxie, sondern auch eine glatte, scharf defi-
nierte Grenzfläche zwischen Eisen und Silizium notwendig.
9Da die gesputterten Partikel hohe kinetische Energien besitzen, ist eine starke Durch-
mischung an der Grenzfläche zu erwarten. Durch Variation der Sputterparameter wird
die Energie der Teilchen verändert, also die Durchmischung der Schichten an der Grenz-
fläche beeinflusst. Aufgrund der unterschiedlichen optischen Konstanten von Eisen
und Silizium im Röntgenbereich, lässt sich durch XRR-Messungen die Eisen/Silizium
Grenzfläche untersuchen und der Einfluss der Sputterparameter auf die Grenzflächen-
diffusion, damit der Kopplung studieren.
Es wird sich zeigen, dass ein optimaler Parametersatz zum erfolgreichen Depo-
nieren von epitaktisch gesputterten MgO(001)/Fe/Si/Fe- und GaAs(001)/Fe/Si/Fe-





Es werden hier nur kurz die wesentlichen Merkmale der MBE-Beschichtung angeführt,
ohne Anspruch auf Vollständigkeit. Eine Ausführliche Beschreibung des Verfahrens
findet sich zum Beispiel in [17,18].
Um mittels MBE dünne Schichten zu deponieren, wird das Ausgangsmaterial thermisch
verdampft. Durch gleichzeitiges Verdampfen unterschiedlicher Materialien lassen sich
Legierungen in beliebiger Konzentration herstellen. Typische Beschichtungsraten liegen
im Bereich wenige Å pro Minute. Um die Verschmutzung der wachsenden Schichten zu
minimieren und dadurch epitaktisches Wachstum zu ermöglichen ist Ultrahochvakuum1
(UHV) unumgänglich. Auch während des Beschichtungsprozesses steigt der Druck nicht
über 10−9 mbar, d.h. die freie Weglänge der verdampften Teilchen beträgt einige Meter.
Der geringe Prozessdruck ermöglicht es, das Wachstum der Schichten mit RHEED
(Reflection High Energy Electron Diffraction) in situ zu untersuchen. Damit lassen
sich Aussagen über Schichtrauigkeit und Art des Wachstums treffen, bzw. kann die
Deposition kontrolliert nach einer vollen bzw. halben Monolage beenden werden.
Die Energieverteilung der verdampften Partikel ist sehr schmal und liegt im Bereich von
einigen Zehntel eV (siehe Abbildung 2.1). Die Oberflächenmobilität der Partikel ist bei
diesen niedrigen Energien sehr gering, weshalb ohne zusätzliches Heizen des Substrats
kein geschlossener Film erwartet wird – man spricht von säulenartigem Wachstum.
Andererseits kann die geringe Teilchenenergie bei der Herstellung von Schichtsystemen
von Vorteil sein, da nur sehr wenig Durchmischung an den Grenzflächen stattfindet,
d.h. scharfe, atomar glatte Grenzflächen entstehen können.




Nach dem Evakuieren der Prozesskammer wird ein Inertgas (meist Argon) eingelassen
und bei einem Druck von ca. 1 × 10−2 mbar eine Gasentladung (Plasma) gezündet.
Die Ionen dieses Plasmas, das außerdem noch Elektronen sowie neutrale Atome und
Moleküle beinhaltet, werden auf das Ausgangsmaterial (Target) beschleunigt. Je nach
Wahl der Sputterparameter (Gasdruck, Beschleunigungsspannung, etc.) liegt die Ener-
gie der Ionen zwischen einigen 10 bis einigen 100 eV und ist damit viel größer als die
Bindungsenergie der Atome im Festkörper. Beim Auftreffen der Ionen auf das Tar-
get wird deren Energie auf die Targetatome über eine Stoßkaskade abgegeben (siehe
Abbildung 2.1). Einige Atome an der Oberfläche des Targets können dadurch genug
Energie aufnehmen um den Atomverbund zu verlassen. Sie bilden dort, wo sie sich
niederschlagen, eine dünne Schicht, so auch auf dem Substrat. Die Energieverteilung
der gesputterten Teilchen folgt einer Maxwell-Verteilung (siehe Abbildung 2.1) mit
einer mittleren Energie im Bereich von 5 eV. Außer den Targetatomen werden auch
Sekundärelektronen und Photonen erzeugt, wie in Abbildung 2.2 dargestellt.





und hängt von der Energie und dem Einfallswinkel der Gasionen, sowie dem Massen-
verhältnis von Ion und Targetatom ab.
Die Oberflächen-Bindungsenergie EB verschiedener Materialien liegt typischerweise
bei 4 bis 8 eV. Um den Sputterprozess zu starten ist eine Mindestenergie von Ethresh ≈
4 EB nötig [19]. Unterhalb dieser Energie kommt es zu Atomversetzungen an der
Targetoberfläche, zur Anlagerung von Ionen an der Oberfläche oder zur Reflexion der
Ionen. Oberhalb von Ethresh steigt die Sputterausbeute bis zu einem Maximalwert bei
einer Ionenenergie von etwa 104 eV an und sinkt bei noch höheren Energien wegen
zunehmender Eindringtiefe der Ionen und Ionenimplantation wieder ab [20].
Ähnlich verhält sich die Sputterausbeute als Funktion des Einfallswinkels der Ionen.
Bei kleinen Winkeln zwischen Targetoberfläche und Einfallsrichtung findet man
niedrige Sputterausbeuten wegen hoher Ionenreflexion. Die Ausbeute steigt mit
zunehmendem Winkel bis etwa 70◦ an und fällt für senkrechten Einfall (90◦) wieder
ab [20].
2.1.3 Kathoden-Sputtern
Die einfachste Art um ein Material zu zerstäuben, ist in Abbildung 2.2 gezeigt. In
einem evakuierten Rezipienten wird in dem ca. 5 cm breiten Spalt zwischen zwei me-
tallischen Platten eine Gasentladung gezündet und eine Spannung von einigen 100V
angelegt. Die auf negativem Potential liegende Platte fungiert als Target: die positiven
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Ion
Abbildung 2.1: Links: Geschwindigkeitsverteilung (Energieverteilung) verdampfter und ge-
sputterter Cu-Atome (aus [21]). Beim Sputterprozess können Partikel hoher Energie entstehen,
hier: ≈ 33eV . Nach [22] wird durch Verändern der Beschleunigungsspannung das Maximum
der Kurve nur entlang der Ordinate verschoben, d.h. die Anzahl der herausgelösten Parti-
kel, somit auch die Zahl der hochenergetischen ändert sich, nicht jedoch die mittlere Energie.
Rechts: Stoßprozesse beim Sputtern. Um ein Atom aus dem Festkörperverbund herauszuschla-
gen sind mehrere Stöße nötig [23].
Gasionen werden auf sie beschleunigt und lösen Atome und Sekundärelektronen, die
zur Plasmaerhaltung nötig sind, aus dem Material heraus. Vor die positive Platte wird
ein Substrat gebracht, worauf sich die herausgelösten Targeatome als dünne Schicht
niederschlagen.
Dieses Gleichstrom-Sputterverfahren (engl.: DC sputtering) funktioniert nur bei elek-
trisch leitenden Targets. Halbleitende und isolierende Materialien laden sich durch den
Beschuss mit positiven Ionen auf. Es entsteht eine positive Raumladung um das Tar-
get, die ein weiteres Sputtern verhindert. Solche Materialen lassen sich unter anderem
mit der Hochfrequenz Sputtertechnik (engl.: HF sputtering) zerstäuben. Hierbei wird
über einen Kondensator am Target eine hochfrequente Wechselspannung eingekoppelt
(typisch: f = 13.56 MHz). Am geerdeteten Substrathalter können die Ladungen abflie-
ßen, während dies durch das isolierende Target (bzw. durch den Kondensator im Falle
eines metallischen Targets) verhindert wird. Durch unterschiedliche Beweglichkeiten
der Ionen und Elektronen im Plasma erreichen in einer positiven Halbperiode mehr
Elektronen die positive Elektrode, als Ionen die negative Elektrode. Es bildet sich also
zwischen Plasma und Target eine Biasspannung aus, die dafür sorgt, dass das Target
auf negativem Potential liegt und der Sputterprozess nicht erlischt.
Um die Gasentladung auch bei niedrigem Gasdruck stabil zu halten, bzw. die Sputter-
rate (= Zuwachs der Schichtdicke pro Zeit) zu erhöhen, können beide Verfahren durch
ein zusätzliches Magnetfeld optimiert werden. Im einfachsten Fall werden Permanent-











Substrat mit deponierter Schicht
+
reflektiertes Ion
Abbildung 2.2: Schema einer DC-Sputteranordnung und der unter Ionenbeschuss freigesetz-
ten Teilchen (nach [20]).
der Targetoberfläche radial vom Targetzentrum aus verlaufen. Die Lorentz-Kraft
~FL = e~v× ~B zwingt die geladenen Teilchen auf Kreisbahnen nahe der Targetoberfläche.
Da die Elektronen und Ionen nun einen längeren Weg bis zur Elektrode zurücklegen,
kommt es vermehrt zu Ionisationsprozessen: Es bildet sich ein hell leuchtender Plas-
maring über der Targetoberfläche aus. Durch die stärkere Ionisation des Gases sind
mehr Ionen am Sputterprozess beteiligt, weshalb die Sputterrate mit Magnetfeld bei
sonst gleichen Parametern größer ist. Andererseits kann argumentiert werden, dass der
Prozessgasdruck, also die Anzahl der Gasatome, wegen der effizienteren Ionisation des
Gases gesenkt werden kann. Zudem ist die Sputterausbeute dadurch erhöht, da die
Ionen durch die Ablenkung im Magnetfeld nicht mehr senkrecht, sondern unter einem
flacheren Winkel auf die Oberfläche treffen [20].
Bei den genannten Sputter-Verfahren ist das Substrat in direktem Kontakt mit der
Gasentladung, da es sich vor der positiven Elektrode befindet (siehe Abbildung 2.2).
Dies kann sich negativ auf das Schichtwachstum auswirken, da hochenergetische Ionen
auf das Substrat treffen [24], und sich die Temperatur am Substratort stark erhöht.
Darüber hinaus ist bei diesen Sputterverfahren im allgemeinen ein Sputtergasdruck von
5 × 10−3 mbar nötig um das Plasma stabil zu halten. Das Substrat wird somit auch
von den neutralen Gasatomen des Sputtergases getroffen, die zu einem gewissen Maß
in die Schicht eingebaut werden [22]. Je nach Verunreinigungsgrad des Prozessgases
sind auch Verschmutzungen durch diese Restgasatome denkbar. Abhilfe schafft hier
das Ionenstrahlsputtern.
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2.1.4 Ionenstrahl-Sputtern
Das Ionenstrahl-Sputtern zeichnet sich vor allem dadurch aus, dass der Ort der Plas-
maerzeugung räumlich von Target und Substrat getrennt ist. Es wird in der sogenann-
ten Ionenkanone oder Ionenquelle (siehe Abbildung 2.3) gezündet. Über ein Gittersys-
tem werden die Ionen aus der Quelle extrahiert und auf das Target beschleunigt, wie
schematisch in Abbildung 2.4 zu sehen ist. Dadurch ergeben sich mehrere Vorteile:
• Die Wahl der Sputterparameter ist in einem großen Parameterbereich weitgehend
unabhängig voneinander möglich (siehe Kapitel 2.1.5, Seite 18).
• Das Substrat ist nicht den hochenergetischen Teilchen des Plasmas ausgesetzt.
• Die Substrattemperatur und damit Wachstumseigenschaften der Schicht lassen
sich besser kontrollieren.
• Der Prozessgasdruck am Substrat und Target ist mindestens eine Größenordnung
niedriger als in der Ionenquelle (typisch 10−4 mbar in der Prozesskammer). Dies
reduziert Verunreinigungen der Schicht mit dem Sputtergas, bzw. durch Rest-
gasatome im Sputtergas.
• Durch den geringeren Gasdruck haben die gesputterten Teilchen eine größere freie
Weglänge, d.h. eine höhere mittlere Energie und somit eine größere Oberflächen-
mobilität beim Auftreffen auf das Substrat.
• Es können beliebige Targetmaterialien unabhängig von ihren elektrisch leitenden
Eigenschaften verwendet werden. Auch Targets in Pulverform sind denkbar.
Man unterscheidet zwei Arten von Ionenstrahl-Sputtern: das Primäre oder Direkte
Ionenstrahl-Sputtern (engl.: Primary Ion Beam Desposition, PIBD) und das Sekundäre
Ionenstrahl-Sputtern (engl.: Secondary Ion Beam Deposition, SIBD):
Beim PIBD-Verfahren wird kein Plasma in der Ionenquelle gezündet, sondern das zu
deponierende Material wird dort verdampft. Die evaporierten Neutralteilchen werden
durch Elektronenbeschuss ionisiert und über ein Gitter- und Kondensator-System be-
schleunigt, energieselektiert und schließlich auf das Substrat geleitet. Eine genauere
Beschreibung des Verfahrens sowie Hinweise zu Experimenten findet sich in [25].
Ionenstrahl-Sputteranlage
In meiner Arbeit wird das Sekundäre Ionenstrahl-Sputtern verwendet, das allgemein
kurz Ionenstrahl-Sputtern genannt wird. Je nach Erzeugung des Plasmas in der Io-
nenquelle unterscheidet man den Quellentyp. Bei der Kaufmannquelle [26] wird das



























Abbildung 2.4: Links: Energieschema. Die Energie der Argonionen hängt nur von Ubeam ab.
Rechts: Schema des Ionenstrahlsputterns. Der Ionenstrahl wird aus der Plasmakammer der
Kanone extrahiert und auf das Target gerichtet. Die Temperatur des Substrates wird nicht
durch das Plasma beeinflusst und kann kontrolliert eingestellt werden. Nach [27]
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eines Filaments gezündet und aufrecht erhalten. Nachteil dieses Quellentypes sind kur-
ze Standzeiten wegen Filamentwechsel und Verschmutzung der Schichten durch starke
Abnutzung des Extraktionsgitters.
Die in dieser Arbeit benutzten HF2- bzw. ECR3-Quellen arbeiten ohne Filament. Die
zum Aufrechterhalten des Plasmas nötige Energie wird über eine HF-Spule, bzw. Mir-
krowellenantenne in die Plasmakammer geführt.
Mit Unterstützung eines Neutralisators können auch isolierende Targets gesputtert wer-
den. Im einfachsten Fall handelt es sich bei einem Neutralisator um ein Filament nahe
des Targets, das beim Glühen Elektronen emittiert. Lädt sich das Target durch den
Beschuss mit Ionen positiv auf, werden die Elektronen von dem positiven Potential
angezogen und neutralisieren es.
Eine elegantere Art der Targetneutralisation, wie sie auch an der verwendeten Anlage
benutzt wird, besteht in der Ausnutzung der Elektronen des Plasmas. Eine Elektronik,
der sogenannte Beam Switch, kehrt die Spannung am Beschleunigungsgitter der Ionen-
kanone periodisch mit einer wählbaren Frequenz im kHz-Bereich um, so dass für diese
Zeit aus dem Plasma die Elektronen statt der Ionen extrahiert und auf das Target
beschleunigt werden. Der Ionenstrahl wird also nicht mehr kontinuierlich betrieben,
sondern mit Frequenzen von 0,5 bis 20 kHz gepulst. Außer der Frequenz lässt sich noch
das Pulslängenverhältnis (das Verhältnis von Ionen- zu Elektronen-Extraktionszeit)
wählen. Darüber hinaus ist es möglich den Beam Switch auch ohne Elektronenemission
zu betreiben und nur das Pulsen des Strahls zu nutzen. Dadurch kann die Sputterrate
bei sonst fixen Sputterparametern reduziert werden (siehe Abschnitt 2.1.5, Seite 18).
Um das Wachstum der Schicht zusätzlich beeinflussen zu können, besteht die Möglich-
keit eine zweite, auf das Substrat gerichtete Ionenquelle (Assistquelle) zu betreiben.
Man spricht dann vom Ionenstrahl gestützten Sputtern (engl.: Ion Beam Assisted De-
position, IBAD), wie in Abbildung 2.5 dargestellt. Die Energie der auf das Substrat
treffenden Ionen sollte dabei unterhalb der Schwellenergie Ethresh liegen, damit die de-
ponierte Schicht nicht abgetragen wird (siehe Abbildung 2.7, Seite 19). Die zugeführte
Energie sorgt für größere Mobilität der ankommenden Targetatome auf der Substrato-
berfläche, wodurch ein dichteres Schichtwachstum beobachtet wird. Durch Verwendung
von reaktiven Gasen wie Sauerstoff oder Stickstoff, kann eine chemische Veränderung
(Oxidation, Nitrierung) der wachsenden Schicht erreicht werden [28].
Darüber hinaus kann die Assistquelle zur Vorbehandlung des Substrates vor der ei-
gentlichen Deposition der Schicht benutzt werden, um Verschmutzungen auf der Sub-
stratoberfläche (Oxide, Wasser) zu entfernen und die Oberfläche zu glätten [29].
Abbildung 2.6 zeigt den Aufbau der verwendeten Anlage. Sie wurde bereits in [28] vor-
gestellt und charakterisiert. Während meiner Arbeit erfolgten Aufbau und Inbetrieb-
nahme der Analyse- und LEED-Kammer, sowie der Austausch der ECR-Sputterquelle
durch eine HF-Quelle.
2Hochfrequenz, engl.: High Frequency
3Elektron-Zyklotron-Resonanz, engl.: Electron Cyclotron Resonance
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Abbildung 2.6: Ionenstrahlsputteranlage von oben.
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2.1.5 Sputterparameter
In diesem Kapitel werden die Sputterparameter der Ionenquelle und ihre Abhängigkei-
ten voneinander erläutert. Um die Sputterquelle zu betreiben müssen Gasdruck, Beam-
spannung Ubeam, Beschleunigungsspannung Uacc und HF-Leistung in einem optimalen
Parameterbereich aufeinander abgestimmt werden. In einem gewissen Parameterfeld
sind die Größen unabhängig voneinander wählbar, was eine hohe Flexibilität darstellt.
Jedoch führt eine starke Fehleinstellung (z.B. hoher Gasdruck bei hoher Beamspan-
nung) zum Erlöschen des Plasmas in der Ionenquelle oder zu erhöhtem Verschleiß der
Graphitgitter.
Beamspannung Über die Beamspannung Ubeam wird der Beamstrom Ibeam, (die An-
zahl der Ionen, die in einer bestimmten Zeit von der Quelle emittiert werden)
und die Energie der Argonionen festgelegt. Beide Größen, Ionenenergie und Be-
amstrom beeinflussen die Sputterrate. Um die Änderung der Rate allein auf die
Energie der Argonionen zurückzuführen, muss Ibeam bei Variation der Beamspan-
nung konstant gehalten werden (siehe Abbildung 2.7).
Der Beamstrom kann außerdem durch Variation der Beschleunigungsspannung
Uacc schwach beeinflusst werden. Eine Erhöhung von Uacc führt zu einem größeren
Beamstrom. Uacc dient in erster Linie zum optimalen Einstellen der Ionenflug-
bahn durch das Gittersystem: Durch seine Variation wird die Anzahl der auf das
Gitter treffenden Ionen (Iacc) bestmöglich, d.h. auf < 1 mA reduziert.
Der Beamstrom kann durch Pulsen des Ionenstrahls stark reduziert werden.
Eine Änderung der Ionenenergie hat nur einen geringen Einfluss auf die Energie-
verteilung der gesputterten Targetatome. Lediglich die Sputterausbeute S, somit
die Sputterrate wird verändert (siehe Abbildung 2.1, links).
Gasdruck Der Druck des Sputtergases bestimmt die mittlere freie Weglänge λ der
Partikel, d.h. auch die der gesputterten Targetatome. Damit lässt sich die Ener-
gieverteilung der Teilchen durch den Gasdruck variieren: Im Bereich 1 × 10−4
mbar beträgt λ etwa 15 cm, was dem Abstand von Substrat und Target ent-
spricht. Die Targetatome erreichen das Substrat nahezu ungehindert.
Bei einem Druck der Größenordnung 1×10−3 mbar stoßen die Partikel wesentlich
häufiger, da die mittlere freie Weglänge der Teilchen nur noch 5 cm beträgt.
Mit zunehmenden Druck werden die Partikel thermalisiert. Rechnungen für ge-
sputterte Cu-Atome zeigen, dass die Energieverteilung der Atome bei einem
Druck von ≈ 10 mbar in einem Abstand von 6 cm keine hochenergetischen Teil-
chen (> 5 eV) mehr aufweist [30].
Das Argongas kann auf zwei unterschiedlichen Wegen in die Prozesskammer ge-
langen:
• Wird der Gasdruck über die Gaszuleitung der Quelle verändert, so ändert
sich die Anzahl der Atome, die in der Plasmakammer ionisiert werden. Er-
höht man den Druck, werden mehr Atome ionisiert, weshalb der Beamstrom
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Abbildung 2.7: Dauer der Beschichtung von 1 Å Fe auf dem Schwingquarz als Funktion der
Beamspannung Ubeam, ausgehend von einem Standardwert von 750 V. Durch Angleichen der
Beschleunigungsspannung Uacc wird zum einen der Ionenstrom Ibeam konstant gehalten, d.h.
es trifft die gleiche Anzahl von Ionen auf das Target. Eine Änderung der Rate kann somit auf
die Änderung der Ionenenergie zurückgeführt werden. Außerdem reduziert das Angleichen von
Uacc den Beschleunigungsstrom auf null, ein nicht messbarer Anteil der Ionen trifft auf das
Schirm-, bzw. Beschleunigungsgitter. Deutlich ist die Abnahme der Sputterrate (=Zunahme
der Dauer für 1 Å Schichtdickenzuwachs) im Bereich niedriger Beamspannungen unter 150 V
zu sehen. Bei diesen Energien bewegt man sich nahe der Schwellenenergie Utresh, die mindes-
tens nötig ist um den Sputterprozess zu starten (siehe Kapitel 2.1.2). Die Assistquelle wird
typischerweise bei niedrigen Beamspannung (UBeam . 100V ) betrieben um ein Absputtern
der aufgebrachten Schicht zu unterbinden.
und dadurch die Sputterrate steigt. Um IBeam zu reduzieren, kann wie eben
beschrieben UBeam reduziert werden. Ist dies wegen der Prozessführung nicht
möglich, kann der Ionenstrahl gepulst werden. Weiterhin ist durch Verrin-
gern der eingestrahlten HF-Leistung die Effizienz des Ionisierens in der Io-
nenquelle reduziert.
• Durch Benutzung eines weiteren Gaseinlasses, kann der Prozesskammer-
druck erhöht werden, ohne dass zusätzlich Gasatome in den Plasmaraum
der Quelle gelangen. Die eingestellten Quellenparameter ändern sich dabei
nicht, wohl aber λ, d.h. die Partikelenergie.
Je nach Parametersatz ist zu entscheiden, auf welchem Weg das Gas in die
Kammer eingelassen wird: So werden z. B. bei niedrigen Beamspannungen mehr
Gasatome zum Aufrechterhalten des Plasmas gebraucht als bei hohen Beamspan-
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nungen. Dort ist niedriger Gasdruck nötig, um elektrische Überschläge zwischen
den Graphitgittern und parasitäre Plasmen zu unterbinden. Diese führen zu er-
höhter Abnutzung, d.h. Zerstörung der Gitter, sowie zu einer erhöhten Kontami-
nation bei der Beschichtung (siehe Anhang, Seite 88).
Targetwinkel Der Ionenstrahl hat eine Mindestbreite von 40 mm, gegeben durch den
Gittersatz. Da sich die positiven Ionen gegenseitig abstoßen, divergiert der Strahl
zusätzlich. Es wird eine Aufweitung mit einem Halbwinkel von etwa 7◦ angenom-
men [31]. Bei einem Sputterwinkel von 50◦ trifft der Ionenstrahl zu einem Großteil
auf das Target (siehe Abbildung 4.18, Seite 61). Bei Verringerung des Winkels
schießt der Ionenstrahl deutlich am Target vorbei, was zu einer merklichen Ver-
unreinigungen der Schichten führt (Abbildung 4.20, Seite 63).
Substrattemperatur
Bedingt durch die Konstruktion des Substrathalters kann die Temperatur nicht direkt
am Substrat gemessen werden (siehe Abbildung 2.8). Das Thermoelement zur Tempe-
raturregelung befindet sich an einem Kühltank, der über einen Graphit-Heizer von der
Rückseite her geheizt wird. Zwischen Substrat und der am Kühltank angebrachten Me-
tallplatte ist ein Spalt von ca. 2 mm Breite, d.h. es gibt keinen direkten Wärmekontakt
zum Substrat. Die an der Platte gemessene Temperatur stimmt deshalb nicht mit der
Substrattemperatur überein. Mit einem zusätzlichen Thermoelement am Substratort
(siehe Abbildung 2.9) wird deshalb zunächst eine Kalibrierungskurve aufgenommen
(Abbildung 2.10). So kann später die während der Deposition angelegte Temperatur
bestimmt werden. Um die Wärme möglichst gut zum Substratort zu leiten wird He-
lium als Transfergas in den Spalt eingelassen. Die dadurch hervorgerufene Erhöhung
des Druckes in der Prozesskammer auf 2,5×10−5 mbar kann gegenüber dem Sputter-
gasdruck von mindestens 2×10−4 mbar vernachlässigt werden.
Die Temperatur steigt am Substratort wesentlich langsamer als an der Metallplatte. So
stabilisiert sich die Temperatur am Substrat erst nach etwa einer Stunde, während die
Metallplatte schon nach einigen Minuten die vorgewählte Temperatur erreicht. Dabei
















Abbildung 2.8: Aufbau des Substrathalters. Die vom Thermoelement gemessene Temperatur
entspricht nicht der am Substrat anliegenden.
100mm
10mm
Abbildung 2.9: Edelstahl-Schablone in Form eines 4-Zoll Wafers, der die maximale Sub-
stratgröße darstellt. Die vier Aussparungen können mit 10 × 10 mm2 großen Proben belegt
werden. Während der Deposition sorgt eine Rotation des Probenhalters (1-10 U/min) um sein
Zentrum (schwarzes Kreuz in der Mitte) für eine homogene Beschichtung auf allen vier Sub-
stratplätzen. Zur Kalibirierung der Substrattemperatur wird eine der Positionen mit einem
Edelstahlblech belegt, an dem ein Thermoelement befestigt ist. Die anderen drei Plätze sind
mit Substraten belegt um ein schnelles Entweichen des Heliums zu verhindern.
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Abbildung 2.10: Heizverhalten des Substrathalters. Links: Die am Regler eingestellte Tem-
peratur von 300◦C wird an der Metallplatte bereits nach etwa 5 Minuten erreicht und ist nach
12 Minuten stabil. Die Temperatur am Ort des Substrates steigt hingegen deutlich langsamer
und ist erst nach etwa einer Stunde konstant. Die erreichte Temperatur liegt jedoch deut-
lich unterhalb der vorgewählten. Rechts: Vergleich zwischen am Regler gewählter und nach
einer Stunde am Substratort erreichter Temperatur. Während sich die Messpunkte ab 150◦C
sehr gut mit einem lineare Fit verbinden lassen, ist dies beim Raumtemperaturwert nicht der
Fall. Für Temperaturen unter 150◦C werden deshalb die Werte aus einer zweiten linearen
Kurvenapassung zwischen 25◦C und 150◦C entnommen.
2.2 Analysemethoden
2.2.1 Beugung niederenergetischer Elektronen: LEED
Die Beugung niederenergetischer Elektronen (engl.:Low Energy Electron Diffraction)
ist eine der wichtigsten Methoden zur Untersuchung von einkristallinen Oberflächen-






eine Wellenlänge im Bereich der Gitterkonstanten4 von Kristallen von einigen
Ångström. Außerdem liegt die mittlere freie Weglänge der Elektronen im Festkörper
bei diesen Energien bei wenigen Monolagen. Die LEED-Spektroskopie ist somit eine
oberflächensensitive Messmethode.
Aus einer Elektronenkanone werden Elektronen senkrecht auf die Probenoberfläche fo-
kussiert. Die elastisch rückgestreuten Elektronen werden durch ein Gittersystem ener-
gieselektiert und auf einen Leuchtschirm beschleunigt. Das auf dem Schirm entstehende
Punktmuster ist ein direktes Abbild des reziproken Raumes, dessen Gitterpunkte durch
den Symmetriebruch an der Oberfläche zu Stäben entartet sind. LEED-Spots auf dem
4Die de Broglie-Wellenlänge von Elektronen mit 100 eV Energie beträgt 1,2 Å.
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Abbildung 2.11: Skizze zur Enstehung der LEED-Beugungsbilder. Links ist das LEED-
System dargestellt. Das auf dem Leuchtschirm entstehende Punktmuster wird mit einer CCD-
Kamera aufgenommen. Die rechte Seite zeigt die entsprechende Ewald-Konstruktion [32].
Eine qualitative Aussage über die Güte der Schicht lässt sich auch ohne Auswertung,
allein durch den optischen Eindruck des LEED-Bildes treffen: Scharfe, runde LEED-
Spots signalisieren eine gute Qualität, breite Spots deuten auf eine schlechte Qualität
des Kristallgitters hin. Zusätzliche Beugungsreflexe geben Aufschluss über Rekonstruk-
tionen an der Oberfläche
Die LEED-Messungen werden in der vorliegenden Arbeit ausschließlich zum Verifizieren
des epitaktischen Wachstums genutzt. Die schärfe der Beugungsreflexe liefert dabei
einen ersten Hinweis auf die Qualität der Schichten.
2.2.2 Röntgenbeugung: XRD und XRR
Röntgenbeugung5 zählt zu den Standarduntersuchungsmethoden, um die Struktur von
Proben zu analysieren. Dazu wird Röntgenlicht unter einem Winkel θein bezüglich der
Oberfläche auf die Probe gestrahlt und die Intensität des reflektierten Lichts unter
einem Winkel θaus detektiert (siehe Abbildung 2.12). Je nach Fragestellung der Unter-
suchung wird eine entsprechende Geometrie für Ein- und Ausfallswinkel gewählt. Eine
ausführliche Übersicht über Streumethoden zur Untersuchung von Schichtsystemen ist
in [33–35] zu finden. Im folgenden sind die wesentlichen Grundzüge der Methode er-
läutert.
Die Sensitivität der Messmethode im Ortsraum ist durch die Größe des Wellenzahlvek-
torübertrages ~q bestimmt, der sich aus der Differenz des einfallenden Wellenzahlvektors
~ki und des gestreuten Wellenzahlvektors ~kf errechnet (~q = ~kf − ~ki).
5engl.: X-ray diffraction, XRD
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Für atomare Auflösung muss der Wellenzahlvektorübertrag im Bereich der interatoma-
ren Abstände liegen (|~q| ≈ 1Å−1), was bei bei großen Einfallswinkeln gegeben ist. Aus
der Winkelposition der Bragg-Reflexe eines Spektrums lässt sich ein Netzebenenab-
stand d im Kristalls über mλ = 2 sin(θein)/d ermitteln. λ ist hierbei die Wellenlänge












Abbildung 2.12: Schema der Röntgenreflektometrie am Beispiel einer Einzelschicht mit Di-
cke d und Brechungsindex n1. Der Gangunterschied∆ der beiden spekulär gestreuten Strahlen
beträgt: ∆ = (AB +BC)n1 −AD und hängt vom Einfallswinkel θein ab [33].
Bei streifendem Lichteinfall (typischerweise θein < 5◦) nennt man das Messverfahren
Röntgen-Reflektometrie6. Hierbei ist nicht die atomare Struktur der Probe sichtbar, da
|~q| ¿ 1Å−1. Stattdessen lassen sich Aussagen über Schichtdicke und Grenzflächen der
Probe machen.
Bei der Reflektometrie unterscheidet man grundsätzlich zwischen spekulärer und diffu-
ser Streuung. Für den spekulären Fall gilt die Bedingung θein ≡ θaus (siehe Abbildung
2.12). ~q hat dann nur einen Betrag senkrecht zur Schichtebene. Die Intensität I des
reflektierten Lichts oszilliert als Funktion des Einfallswinkels θein. Ursache sind Interfe-
renzen der an den Grenzflächen reflektierten Strahlen: An jeder Grenzfläche im Schicht-
system wird der einfallende Strahl in einen reflektierten und einen transmittierten
Anteil aufgespalten. Strahlen, die die Probenoberfläche verlassen, haben einen Gang-
unterschied zueinander, der vom Einfallswinkel abhängt. Die Oszillationsperioden sind
ein direktes Maß für die im Schichtsystem vorkommenden Schichtdicken. Die kleinste
Periode entspricht dabei der Gesamtschichtdicke der Probe.
Aus einer solchen Intensitätsmessung lassen sich außerdem Rückschlüsse auf die
Schichtrauigkeit über ein Brechungsindexprofil in Richtung der Probennormalen
(z−Richtung) der Schicht ziehen (siehe Abbildung 2.13). In einem einfachen Modell
nimmt man an, dass sich die Höhenkoordinate z über der Grenzfläche durch eine Zu-
fallsverteilung um eine mittlere Lage z¯ der nominell glatten Grenzschicht beschreiben
lässt. Dieses gaußförmige Höhenprofil kann dann in ein Brechungsindexprofil über-
setzt werden. Die Grenzfläche zweier Materialen lässt sich als kontinuierliche Änderung
des Brechungsindex beschreiben. Dabei ist eine Unterscheidung zwischen einer rauen
6engl.: X-ray reflectivity, XRR
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Grenzfläche und Interdiffusion an der Grenzfläche schwierig. Durch die Rauigkeit einer
Grenzfläche kommt es vermehrt zu diffuser Streuung, d.h. zu einer Abnahme der speku-
lär gestreuten Instensität. Informationen über laterale Größen der Rauigkeitsstrukturen
sind nur durch Experimente mit diffuser Streuung zugänglich, da ~q in diesem Fall eine








Abbildung 2.13: Schematische Darstellung der Granzflächenrauigkeit σ und die Änderung
des Brechungsindex als Funktion der z−Richtung [33].
Für die Reflektometriemessungen steht ein Reflektometer der Firma BRUKER im In-
stitut für Streumethoden des IFF zur Verfügung. Messungen bei großen Einfallswinkeln
wurden an einem 4-Achsen-Diffraktometer der Firma Philips zusammen mit Herrn Dr.
P. Ehrhart aus dem Institut für elektrokeramische Materialien des IFF durchgeführt.
Beide Geräte arbeiten mit einer Cu-Kα Anode (λ = 1, 54 Å). Die Messungen wurden in
spekulärer Geometrie durchgeführt, wobei die Röntgenröhre und der Detektor gleich-
zeitig bewegt werden.
Die Auswertung der Reflektometrie-Spektren ist mit der zum Gerät gelieferten Softwa-
re der Firma BRUKER möglich, die sowohl eine Simlutaion als auch ein Anfitten der
Daten erlaubt. Als Fitparameter werden Schichtdicken, deren Grenzflächenrauigkeiten
und Dichte gewählt.
2.2.3 Rasterkraft-Mikroskopie: RKM
Mit der Rasterkraft-Mikroskopie lässt sich die Oberflächen-Topographie einer Probe
messen. Hierzu wird eine Spitze über die Probenoberfläche gerastert und die Wechsel-
wirkung zwischen Spitze und Oberfläche detektiert (siehe Abbildung 2.14). Es handelt
sich hauptsächlich um van-der-Waals-Kräfte, jedoch können auch Kapillarkräfte
durch einen dünnen Wasserfilm auf der Probe zur Wechselwirkung beitragen. Die we-
nige Nanometer große Spitze befindet sich am Ende eines etwa 100-200 µm langen
Biegeelementes (engl.: cantilever) mit geringer Federkonstante D. Je nach Distanz zur
Oberfläche wirkt auf die Spitze eine Kraft K, die das Biegeelement um die Strecke
∆z = K/D gemäß dem Hookeschen Gesetz auslenkt. Die Auslenkung ändert den
Strahlengang eines am Biegeelement reflektierten Laserstrahls auf ein Photodioden-
feld. Über die Änderung des Differenzsignals der Photodioden kann die Auslenkung
der Spitze ermittelt werden.




Abbildung 2.14: Prinzip der AFM-Messung: Eine Spitze wird ohne Kontakt zur Oberfläche
über die Probe gerastert. Die Auslenkung des Biegeelementes kann durch die Änderung des
Photodiodensignals bestimmt werden.
Es stehen unterschiedliche Betriebsmodi zur Verfügung: der Kontakt- und der kon-
taktfreie Modus. Im ersten Fall wird die Spitze auf die Oberfläche mit einer konstan-
ten Kraft gedrückt und über die Oberfläche gerastert. Die in dieser Arbeit gezeigten
AFM-Bilder sind im kontaktfreien Modus aufgenommen worden, d.h. das Biegeelement
wird durch ein Piezoelement zu Schwingungen mit der Resonanzfrequenz angeregt und
im Abstand weniger Nanometer über die Probenoberfläche geführt. Frei von exter-
nen Kräften, also in genügendem Abstand zur Probe hängt die Resonanzfrequenz nur
von der Federkonstante des Biegeelementes ab. Verringert sich der Abstand zwischen
Spitze und Probenoberfläche, ändern sich sowohl die Frequenz als auch die Amplitude
der Schwingung. Bei festgehaltener Frequenz des Biegeelementes ändert sich nur die
Amplitude der Schwingung als Funktion des Abstandes und liefert damit ein Maß für
die Wechselwirkung zwischen Probe und Spitze. Unter Verwendung der Amplitude als
Regelsignal lässt sich durch Konstanthalten der Amplitude eine Topographie der Ober-
fläche erstellen. Bei idealen Bedingungen kann mit der Rasterkraft-Mikroskopie sogar
atomare Auflösung erreicht werden [36].
Ein häufig verwendetes Maß für die Qualität der Oberfläche ist der Wert der RMS-
Rauigkeit σrms (engl.: root mean square roughness). Sie wird von der Messsoftware aus






(zi − z¯)2 (2.2)
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berechnet. N ist die Anzahl der Messwerte, zi der i-te und z¯ der mittlere Höhenmess-
wert.
2.2.4 Röntgen-Photoelektronen-Spektroskopie: XPS
Bei der Oberflächenanlayse mit Röntgen-Photoelektronen-Spektroskopie7 wird die zu
untersuchende Probe monoenergetischer Röntgenstrahlung ausgesetzt, wodurch die
Elektronen der Probe angeregt werden. In einem einfachen Bild wird der Photoelektri-
sche Effekt als optische Anregung eines gebundenen Elektrons mit der Bindungsenergie
EB in einen Endzustand Ef beschrieben. Liegt Ef oberhalb des Vakuumniveaus EV ac,
kann das Photoelektron die Probe mit der kinetischen Energie EKin verlassen und in
einem Analysator detektiert werden (Abbildung 2.15). Ist die Anregungsenergie ~ω der
Photonen bekannt, gilt aufgrund der Energieerhaltung
EKin = ~ω − EB − eφs (2.3)
Durch Messen der kinetischen Energie EKin kann die Bindungsenergie EB der
Elektronen in der Probe bestimmt werden. Dabei ist eφs die Austrittsarbeit des Spek-
trometers, eine Apparaturgröße des Analysators (typ. 3-4 eV). Die Bindungsenergie
EB ist die Energiedifferenz zwischen Anfangszustand des Photoelektrons und der
Fermienergie EF . Elektronen bei EF besitzen eine Bindungsenergie von EB ≡ 0 eV.
Die Photonenenergie hängt von der verwendeten Röntgenkanone ab (z.B.: Mg Kα:








Abbildung 2.15: Energieschema bei der Photoemmisions-Spektroskopie.
Während die Photonen einige Mikrometer in das Material eindringen können, stammen
die Photoelektronen wegen ihrer geringen freien Weglänge bei diesen Energien aus einer
7X-ray photo electron spectroscopy, XPS
28 2. Experimentelle Grundlagen
Schicht der oberen Monolagen des Festkörpers. Für die einfachste Interpretation von
Photoelektronen-Emissionsspektren hat sich ein 3-Stufen-Modell bewährt, in dem der
Emissionsprozess in drei unabhängige Einzelprozesse zerlegt wird [37]:
1. Optische Anregung eines Elektrons durch ein Photon.
2. Transport des angeregten Elektrons zur Probenoberfläche.
3. Übergang des Elektrons in das Vakuum nach Überwindung der Oberflächen-
austrittsarbeit.
Im Rahmen meiner Arbeit habe ich die Röntgen-Photoelektronen-Spektroskopie da-
zu benutzt um Verunreinigungen und Zusammensetzungen der Proben zu bestimmen.
Ursprünglich wurde die Messmethode dafür von Siegbahn entwickelt und als Elec-
tron Spectroscopy for Chemical Analysis (ESCA) bezeichnet. Da jedes Element einen
einzigartigen Satz von Bindungsenergien besitzt, kann aus einem XPS-Spektrum rein
qualitativ dessen Anwesenheit überprüft werden.
Um eine quantitative Aussage über die Konzentration eines Elementes in einer Pro-
be treffen zu können, müssen die Intensitäten der Peaks (=Peakflächen) unter Be-
rücksichtigung ihrer spezifischen Nachweisempfindlichkeit8 miteinander verglichen wer-
den. Die Intensität eines Peaks ist von unterschiedlichen elementspezifischen aber auch
Spektrometer-Eigenschaften abhängig. Für Messungen mit einem Spektrometer unver-
änderlicher Geometrie gilt in guter Näherung, dass die Intensität I eines Peaks durch
die Anzahl n der Atome eines Elementes pro Volumen und dessen atomarer Nachweis-
empfindlichkeit S gegeben ist [38,39]:
I = n · S. (2.4)





















Die so ermittelten Ergebnisse haben eine Genauigkeit von etwa 10% [38]. Für eine
genauere Analyse müssen die Spektrometer-Eigenschaften berücksichtigt werden.
8Werte für atomare Nachweisempfindlichkeiten sind zum Beispiel in [39,40] zu finden.
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2.2.5 Ferromagnetische Resonanz: FMR
Unter der ferromagnetischen Resonanz versteht man die Resonanzabsorption elektro-
magnetischer Strahlung durch das Spinsystem eines ferromagnetischen Materials. Mit
ihr lassen sich magnetische Größen wie z. B. Anisotropie und Sättigungsmagnetisierung,
eines Ferromagneten bestimmen. Abbildung 2.16 illustriert das Prinzip: Die Magnetisie-
rung ~M einer dünnen ferromagnetischen Schicht wird durch ein externes magnetisches
Feld ~B in dessen Richtung fixiert. Wird das System durch Wechselfelder ~BW angeregt,










Abbildung 2.16: Geometrische Verhältnisse bei FMR am Beispiel einer dünnen Eisenschicht.
Die Magnetisierung ~M wird durch das statische äußere Feld eines Magneten ~B in eine be-
stimmte Richtung gezwungen (hier: [110] = harte Achse). Das hochfrequente magnetische
Wechselfeld ~BW wirkt senkrecht zu ~B und regt ~M zur Präzession an.
Messaufbau
Das hochfrequente Magnetfeld zur Anregung der Probenmagnetisierung wird durch
einen Netzwerkanalysator erzeugt und in einen Zylinderresonator eingekoppelt. Für
die Messung wird ein etwa 2 × 2 mm2 großes Stück der 10 × 10 mm2 großen Probe
auf einen Stab geklebt und seitlich durch eine kleine Öffnung in den Resonator einge-
führt (siehe Abbildung 2.17). Nach Abstimmen der H011-Mode des Resonators auf die
Anregungsfrequenz durch Verändern der Resonatorlänge wird die Reflektion der elek-
tromagnetischen Strahlung als Funktion des angelegten Magnetfeldes aufgezeichnet.
Ein Schrittmotor dreht die Probe im Anschluss an die Messung um einen definierten
Winkel weiter, bevor eine neue Messung erfolgt.
Im folgenden wird knapp der theoretische Hintergrund der ferromagnetischen Resonanz
beleuchtet. Eine detaillierte Übersicht zu FMR ist in der Literatur zu finden [41–44].

















Abbildung 2.17: Links: Detailansicht des Zylinderresonators. Über den beweglichen Reso-
natorboden wird das System auf die eingestrahlte Frequenz abgestimmt. Das sich ausbildende
magnetische Wechselfeld ~BW liegt in axialer Richtung des Resonators. Über die Antenne ge-
langt die elektromagnetische Strahlung in den Resonator. Sie dient zugleich als Empfänger
für die reflektierte Leistung, die über den Zirkulator (Z, im rechten Bild) ausgekoppelt wird.
Rechts: Skizze des FMR-Messplatz. Um mit Lock-in Technik messen zu können wird das
externe Feld des Elektromagneten durch 2 Luftspulen mit einer Frequenz im kHz-Bereich
moduliert.
Die Präzession der Magnetisierung um die Gleichgewichtslage des statischen Feldes mit





= ( ~M × ~Beff) + ~R (2.8)
Dabei ist γ das gyromagnetische Verhältnis, ~M die Probenmagnetisierung, ~Beff das
effektive Feld am Probenort und ~R ein Dämpfungsterm. Durch Lösen der Bewegungs-
gleichung lassen sich die Resonanzfelder (bzw. Resonanzfrequenzen bei festem Feld)
berechnen. ~Beff ist definiert als
~Beff = ~∇MF, (2.9)
wodurch die verschiedenen Beiträge (z.B. interne Felder durch Anisotropien oder Aus-
tauschkopplung) zum effektiven Feld durch die freie Energiedichte F berücksichtigt
werden. F setzt sich dabei aus der Summe aller Einzelbeiträge zusammen:
F = FZeemann + FFormanisotropie + FKristallanisotropie + ... (2.10)
Die Resonanzfrequenz aus (2.8) lässt sich dann durch zweifaches Ableiten der freien
Energiedichte nach den Richtungen der Magnetisierung (gegeben in Polarkoordinaten







FθθFϕϕ − F 2θϕ (2.11)
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α ist hier ein dimensionsloser Term, der die Dämpfung des Systems berücksichtigt. Für
Eisen liegt er in der Größenordnung 10−3.
Die Winkelabhängigkeit der freien Energie spiegelt sich in der Symmetrie der Reso-
nanzfrequenz, bzw. Resonanzfelder wieder. Deshalb kann aus winkelabhängigen FMR-
Messungen qualitativ die Stärke und Symmetrie der Anisotropien erkannt werden. Zum
Verdeutlichen der Winkelabhängigkeit der Resonanzfrequenz soll hier nur eine einfache
Form für eine dünne Schicht mit kubischer Anisotropie K1 angegeben werden, deren
Magnetisierung durch die Formanisotropie in der Ebene liegt. Die Sättigungsmagneti-
sierung MS ist ist dann durch eine effektive Sättigungsmagnetisierung




zu ersetzen. Ist die Probe in Sättigung und gilt Bext ¿ µ0M effS , lässt sich ein einfacher
Zusammenhang zwischen der Resonanzfrequenz (ω/γ)2 als Funktion des Winkels ϑ,













Für ϑ = 0◦ (leichte Achse parallel zum externen Magnetfeld) ist dieser Ausdruck maxi-
mal, in einer harten Achse ϑ = 45◦ ist die Resonanzfrequenz minimal. Zwischen leichter
und harter Achse oszilliert (ω/γ)2 gemäß (2.13). Der Verlauf der Resonanzfrequenz als
Funktion von Bext für die zwei Probenwinkel 0◦ und 45◦ ist in Abbildung 2.18 darge-
stellt.
Aus der Breite der Resonanzlinie lässt sich bereits rein qualitativ eine Aussage über die
Güte der Schicht treffen. Der Resonanzpeak ist dabei umso schmaler, je weniger (ma-
gnetische) Defekte der Kristall aufweist, da die Probenmagnetisierung dann dem Anre-
gungsfeld ungehindert folgen kann. Um die Linienbreiten verschiedener Proben direkt
miteinander vergleichen zu können, müssen sowohl die Schichtdicken übereinstimmen
als auch die Anregungsfrequenz und der Probenwinkel bei der Messung identisch sein,
da diese Parameter die Linienbreite beeinflussen [44].
Die Breite der Resonanzlinie setzt sich aus einem intrinsischen und extrinsischen Bei-
trag zusammen. Der intrinsische Anteil hängt von der internen Dämpfung ab, der
extrinsische Part wird durch magnetische Inhomogenitäten verursacht. Aus einer fre-
quenzabhängigen Messung der Linienbreite können beide Beiträge voneinander ge-
trennt werden. Der Schnittpunkt mit der Ordinate (Anregungsfrequenz =0 Hz) ent-
spricht der intrinsischen Linienbreite des Systems. Aus dem linearen Zusammenhang
zwischen Frequenz und Linienbreite kann aus der Steigung dieser Messung der Dämp-
fungsparameter α abgelesen werden [44].
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Abbildung 2.18: Simulation der Resonanzfrequenz, als Funktion des externen Magnetfel-
des für einen Probenwinkel von 0◦ und 45◦. Bei fixem Magnetfeld ist die Resonanzfrequenz
für 0◦ größer als für 45◦. In dem verwendeten Versuchsaufbau wird bei unveränderter Anre-
gungsfrequenz das Resonanzfeld bestimmt. Bei konstanter Frequenz liegt das Resonanzfeld
der leichten Richtung bei kleineren Feldwerten als in schwerer Richtung. Der Kurvenverlauf
bei einem Probenwinkel von 45◦ bei kleinen Magnetfeldern wird durch die Kristallanisotropie
verursacht. Erst wenn das Anisotropiefeld in schwerer Richtung überwunden ist, ist die Probe
gesättigt. Die einfache Form aus (2.13) spiegelt sich in dem aufsteigenden Zweig wieder.
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2.2.6 Magneto-Optischer Kerr Effekt: MOKE
Eine Möglichkeit die Ummagnetisierungsprozesse eines Materials zu charakterisieren,
bietet der Magneto-Optische Kerr-Effekt: Der Polarisationszustand linear polarisier-
ten Lichtes ist nach Reflexion an einer magnetischen Oberfläche gegenüber dem einfal-
lenden Zustand verändert.
In einem mikroskopischen Bild wird die Änderung des Polaristaionszustandes über
Spin-Bahn-Kopplung und Austauschaufspaltung erklärt [45]. Eine linear polarisierte
Lichtwelle lässt sich als Überlagerung einer links und einer rechts zirkular polarisier-
ten Welle darstellen. Im Medium haben beide Wellen unterschiedliche Ausbreitungs-
geschwindigekeiten, was zu einer Phasendifferenz θK nach Austritt aus dem Medium
führt: das Licht ist elliptisch polarisiert und die Polarisation ist gegenüber der Aus-
gangspolarisation um θK gedreht.
In einem einfachen Bild kann der MOKE-Effekt als Hochfrequenz-Hall-Effekt inter-
pretiert werden: Das einfallende Licht regt die Elektronen der Probe zu Schwingungen
parallel zum elektrischen Feldvektor ~E an. Durch die Schichtmagnetisierung ~M wirkt
auf die bewegten Elektronen eine Lorentz-Kraft, wodurch die Elektronen auf eine
elliptische Bahn gezwungen werden. Der Polarisationszustand des reflektierten Lichts
nach Reflexion an einer magnetischen Oberfläche ändert sich, z.B. von linear zu ellip-
tisch polarisiertem Licht. Dabei ist die Polarisationsachse (große Halbachse bei ellipti-
scher Polarisation) gegenüber dem einfallenden Zustand um einen Winkel θK gedreht.
Diese Kerr-Drehung wird durch eine Intensitätsänderung des Lichts mit einem Pho-
todetektor in einem Polarisator–Analysator Aufbau gemessen (siehe Abbildung 2.20).
Man unterscheidet je nach Orientierung von Einfallsebene und Magnetisierungsrich-







Abbildung 2.19: Geometrie des longitudinalen Kerr-Effekts mit s-polarisiertem Licht.
Nach Reflexion an der magnetischen Oberfläche ist das Licht elliptisch polarisiert, wobei die
große Halbachse gegenüber der Ausgangspolarisation um den Kerr-winkel θK gedreht ist.
Die Elliptizität ²K ist hier stark übertrieben gezeichnet.
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tudinalen Kerr-Effekt. Letzterer wird bei den hier durchgeführten MOKE-Messungen
genutzt und ist grafisch in Abbildung 2.19 verdeutlicht. Die Magnetisierung der Probe
liegt in der Ebene, parallel zur Einfallsebene, die durch den einfallenden und reflektier-
ten Strahl aufgespannt wird. Senkrecht dazu schwingt der Vektor ~E des elektrischen
Feldes.
Beim transversalen Kerr-Effekt liegt die Magnetisierung ebenfalls in der Schichtebe-
ne, jedoch senkrecht zur Einfallsebene.
Um die Probenmagnetisierung senkrecht zur Oberfläche zu detektieren wird der polare
Kerr-Effekt genutzt, bei dem das linear polarisierte Licht annährend senkrecht auf
die Oberfläche gestrahlt wird.
Aus den gemessenen Hysteresekurven lassen sich die Feldgrößen (Koerzitivfeld, Sätti-
gungsfeld, Schaltfelder) sofort ablesen, während die absolute Größe der Magnetisierung
der Probe nicht direkt zugänglich ist. Der verwendete Versuchsaufbau ist in Abbildung
2.20 skizziert. Durch den steilen Licht-Einfallswinkel φ von etwa 15◦ zeigen die gemes-
senen Hysteresekurven starke quadratische MOKE-Effekte, die die Auswertung der
Schaltfelder jedoch nicht beeinflussen.
MOKE ist keine volumensensitive Messmethode wie VSM9- oder SQUID10-
Magnetometrie. Das Laserlicht dringt nur zu einem gewissen Teil in die Probe ein.
Aufgrund der Absorption nimmt der Anteil der tiefer liegenden Schichten exponen-
tiell mit der Eindringtiefe ab. Zusätzlich tritt eine Phasenverschiebung bei Reflexion
in unterschiedlichen Tiefen auf, die zu einer weiteren Abschwächung des Reflektierten
Signals führt. Die Kerr-Amplitude kann näherungsweise als komplexe, exponentiell





Dabei ist z die Tiefe, λ die Wellenlänge des Lichts, und n˜ der komplexe Brechungsindex
des Mediums. Der Realteil aus Gleichung (2.14) hat eine Nullstelle bei
z0 = λ/8n, (2.15)
d.h. bis zu einer (Informations-) Tiefe z0 trägt das darüber liegende Material zum
Gesamtsignal bei.
Bei dem im Versuchsaufbau benutzen Laser (Typ TOLD9231M) (λ = 670 nm) ergibt
sich für Eisen (n ≈ 3, [47]) eine Informationstiefe von z0 ≈ 28 nm.
Bei Messungen an Schichtsystemen, wie sie in dieser Arbeit hergestellt wurden, muss
bei der Interpretation der Messkurven berücksichtigt werden, dass nicht alle Schichten
im gleichen Maß zum MOKE-Signal beitragen.
Durch numerische Simulation [48] lassen sich aus den Hysteresekurven die Kopplungs-
parameter J1 und J2 ermitteln. Dabei ist es nicht nötig den kompletten Verlauf der
9engl.: VSM = Vibrating Sample Magnetometer
10engl.: SQUID= Superconducting QUantum Interference Device
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Ummagnetisierungskurve nachzuvollziehen, der unter Umständen wegen des quadra-
tischen MOKE-Effekts (Voigt-Effekt) recht kompliziert sein kann. Zur Bestimmung
der Kopplungsstärke genügt die Auswertung der Schaltfelder von paralleler und anti-











Abbildung 2.20: Aufbau des MOKE Messplatzes. Polarisator und Analysator stehen in
Auslöschung zueinander, wobei das Licht in s-Polarisation auf die Probe trifft. Durch einen
photoelastischen Modulator (Typ: PEM-90) wird die Phase des reflektierten Lichts mit einer
Frequenz von 50 kHz moduliert um Streulichteinflüsse zu minimieren. Die modulierte Inten-





Das Phänomen, dass die Magnetisierung zweier ferromagnetischer Schichten über
eine nichtferromagnetische Schicht „kommunizieren”, wird als Zwischenschicht-
Austauschkopplung (engl.: Interlayer Exchange Coupling, IEC ) bezeichnet. Als Funk-
tion der sie trennenden nichtferromagnetischen Zwischenschicht ist eine parallele
oder antiparallele Ausrichtung der Schichtmagnetisierung zu beobachten. Eine 90◦-
Ausrichtung ist ebenfalls möglich; sie wird auf eine schlechte Qualität der Zwischen-
schicht zurückgeführt [49].
Die Kopplung wird phänomenologisch durch den Ansatz
EIEC = −J1 cos(∆φ)− J2 cos2(∆φ) (3.1)
beschrieben, mit den Kopplungsparamtern J1, J2, und dem relativen Winkel zwischen
den Magnetisierungen der ferromagnetischen Schichten ∆φ. J1 wird auch als bilinearer,
J2 als biquadratischer Term bezeichnet. Art und Größe der Kopplung sind durch die
Werte von J1 und J2 bestimmt: Bei dominantem J1 ist das System ferromagnetisch
(antiferromagnetisch) gekoppelt, wenn J1 positiv (negativ) ist. Dominiert J2 und ist
negativ, entspricht eine 90◦ Ausrichtung der Magnetisierungen einem Energieminimum
des Systems.
Bemerkenswert ist das oszillierende Verhalten der Austauschkopplung bei metallischen,
nichtferromagnetischen Zwischenschichten: Die Ausrichtung der Schichtmagnetisierun-
gen wechselt zwischen paralleler und antiparalleler Konfiguration mit zunehmender
Zwischenschichtdicke. Der empirische Ansatz wird durch das sogenannte Quantentrog-
modell bestätigt [50].
Die Zwischenschichtkopplung wurde 1986 erstmals von Grünberg et al. an
Eisen/Chrom/Eisen-Schichten beobachtet [51] und später von anderen Grup-
pen für verschiedene Systeme der Art Ferromagnet/nichtferromagnetisches Me-
tall/Ferromagnet gefunden. 1992 wurde von antiferromagnetischer Zwischenschicht-
36
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kopplung über Eisen/Silizium/Eisen Schichten mit amorphem [52], 1996 mit polykris-
tallinem Silizium berichtet [53]. Da es sich bei Silizium um einen Halbleiter handelt, bei
denen man eine wesentlich schwächere Kopplung erwartet, wurde das Kopplungsphä-
nomen über Siliziumschichten durch Interdiffusion mit Eisen erklärt, wodurch sich eine
metallische Eisensilizidschicht ausbildet. Das damit verbundene oszillatorische Kopp-
lungsverhalten konnte erst 2001 von Gareev et al. [54] nachgewisen werden. In MBE-
Experimenten, die durch co-verdampfen von Eisen und Silizium eine Silizidschicht be-
kannter Zusammensetzung ermöglichen, wird eine Zunahme der Kopplungsstärke mit
abnehmendem Eisengehalt gefunden [1]. In diesen Schichtsystemen existiert kein oszil-
latorisches Verhalten der Kopplung. Die Kopplungsstärke fällt exponentiell mit zuneh-
mender Zwischenschichtdicke ab. Das Verhalten der Kopplung entspricht der theoreti-
schen Beschreibung von Bruno [50]. Allerdings gibt es bisher keine Erklärung für die
sehr hohe Kopplungsstärke über Silizium.
Bei gesputterten Eisen/Silizium Systemen handelt es sich meist um polykristalline
Viellagenschichtsysteme [7–13], jedoch existieren auch einige Arbeiten, die Kopplung
an gesputterten Dreilagenschichtsystemen demonsitrieren.
Die einzige Arbeit über epitaktisch gesputterte Dreilagenschichtsysteme lieferte Chai-
ken et al. auf MgO(001) Substraten, die eine Kopplungsstärke von etwa 1,2 mJ/m2 [16]
zeigen. Arbeiten über epitaktisch gesputterte Eisen/Silizium/Eisen Dreilagenschicht-
systemen auf GaAs-Substraten sind bisher nicht in der Literatur zu verzeichnen.
3.2 Magnetowiderstand
Als Magnetowiderstand bezeichnet man die Änderung des elektrischen Widerstandes
durch Einfluss eines Magnetfeldes. Man unterscheidet verschiedene Arten von Magne-
towiderstandseffekten, die im folgenden kurz erläutert werden.
3.2.1 Positiver Magnetowiderstand
Durch ein Magnetfeld werden die Elektronen im Metall durch die Lorentzkraft
~F = e~v × ~B auf Kreisbahnen gezwungen. Dadurch ergibt sich für die Elektronen eine
geringere freie Weglänge als ohne Magnetfeld, was zu einer Erhöhung des Widerstan-
des führt [55]. Während der Effekt bei Raumtemperatur klein ist, kann er bei tiefen
Temperaturen und großen Magnetfeldern einige Prozent betragen [56].
3.2.2 Anisotroper Magnetowiderstand
In ferromagnetischen Metallen ist der elektrische Widerstand vom Winkel zwischen
Stromfluss- und Magnetisierungsrichtung abhängig. Dabei ist der Widerstand bei
paralleler Ausrichtung von Strompfad und Magnetisierung normalerweise größer als
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bei senkrechter Ausrichtung. Ursache für diese Anisotropie des Widerstands ist die
Spin-Bahn Kopplung.
In einem phänomenologischen Ansatz wird die Abhängigkeit des elektrischen Wider-
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in dem nur zwei Dimensionen berücksichtigt sind. Diese einfache Beschreibung gilt für
polykristalline Proben ohne Stromverteilungseffekte und in einkristallinen Systemen
nur dann, wenn der Strom entlang einer ausgezeichneten Kristall-Symmetrieachse liegt.
Weicht der Strompfad von einer Kristallachse ab, so ist die Beschreibung des AMR
weitaus komplizierter [57]. Aus dem Verlauf von winkelabhängigen AMR-Messungen
an einkristallinen Filmen lassen sich Rückschlüsse auf die im System vorkommenden
Anisotropien ziehen [58,59].
Der AMR ist ein Volumeneffekt. In dicken Permalloy-(Nickel-Eisen Legierung) Schich-
ten findet man AMR-Werte von einigen Prozent bei Raumtemperatur. In dünnen ma-
gnetischen Filmen ist der Effekt kleiner.
3.2.3 Riesenmagnetowiderstand
Der Riesenmagnetowiderstand (engl.: Giant Magneto Resistance, GMR) zeigt sich bei
Schichtsystemen, bei denen ferromagnetische durch nichtferromagnetische, metallische
Schichten getrennt sind. Der Widerstand hängt nur von der relativen Orientierung der
Magnetisierung der beiden Ferromagneten zueinander ab. Zur Erklärung des GMR wer-
den zwei Modelle vorgeschlagen: die spinabhängige Streuung von Elektronen an den
Grenzflächen der Ferromagneten (extrinsischer GMR), und die spinabhängige Fermi-
geschwindigkeiten der Elektronen in einem Ferromagneten (intrinsischer GMR) [60].
Die maximale Widerstandsänderung findet man beim Vergleich der Widerstände in
paralleler (Rp) und antiparalleler (Rap) Ausrichtung der Schichtmagnetisierungen. Der








In Kobalt-Kupfer-Viellagenschichten werden Widerstandseffekte bei Raumtemperatur
von 100% gefunden.
Bei stark gekoppelten Schichtsystemen wird häufig keine Sättigung des Widerstandes
als Funktion des angelegten Magnetfeldes gefunden: Der Widerstand sinkt mit steigen-
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dem Feld. Dieser Effekt wird mit einer zunehmenden Ordnung der Spins bei steigendem
Magnetfeld in Verbindung gebracht. Die Widerstandsänderung ist jedoch sehr gering.
Je nach Messgeometrie unterscheidet man CIP1- und CPP2-GMR. In einigen
Eisen/Silizium/Eisen-Schichtsystemen [13, 15, 61] wird von GMR-Effekten (<1%) in
CIP Geometrie berichtet.
1Strompfad in der Schichtebene, engl.:Current In Plane




Im Rahmen der Arbeit werden Gallium-Arsenid (GaAs) und Magnesiumoxid (MgO)
mit (001)-Orientierung als Substrate benutzt, deren Oberflächen durch Lagerung an
Luft mindestens mit einer Oxidschicht von einigen Ångström überzogen sind. Beim
hygroskopischen MgO muss ein Wasserfilm als zusätzliche Verschmutzung angenommen
werden.
An unbehandelten Substraten können keine LEED-Reflexe gefunden werden, d.h. die
Verschmutzungen zeigen keine kristalline Ordnung und verdecken die darunter liegende
Struktur des Einkristalls. Auf einer solchen Oberfläche sollte deshalb kein epitaktisches
Wachstum möglich sein.
Um ein geordnetes Wachstum zu erlangen werden die Substrate deshalb im allgemei-
nen sorgfältig vorbehandelt. Dies geschieht entweder chemisch ex situ oder innerhalb
der Prozesskammer mittels Heizen oder Sputtern des Substrates mit anschließendem
Ausheilen des Kristalls durch Temperzyklen [62–64].
Da bei der benutzten Sputteranlage keine hinreichend hohe Substrattemperatur für
die Desorption von Sauerstoff (590◦C), bzw. ein Ausheilen von Defekten erzielt werden
kann, werden die Substrate durch Ionenbeschuss mit der Assistquelle gereinigt (siehe
Abbildung 2.5, Seite 17). Zunächst muss untersucht werden, wie stark das Vorsputtern
die Kristallordnung der Oberfläche beeinflusst. Sie sollte nach dem Vorsputtern frei
von Oxid sein, jedoch darf die Kristallordnung nicht zerstört oder die Oberfläche stark
aufgeraut werden. In einem ersten Test werden zunächst unterschiedlich lange Vor-
sputterzeiten bei niedriger Ionenenergie gewählt, wobei mittels XPS-Messungen der
Sauerstoffgehalt auf der Probenoberfläche, bzw. mit LEED der Zustand des Kristalls
ermittelt wird. In Abbildung 4.1 sind die Ergebnisse aus den XPS-Messungen für das
GaAs-Substrat gezeigt. Der Sauerstoffanteil sinkt bereits nach 5 Sekunden Sputtern
auf unter 10% ab und liegt nach 20 Sekunden bei etwa 1%. Nach 40 Sekunden ist
kein Sauerstoff Peak mehr im XPS-Spektrum zu finden. Nimmt man das Rauschen der
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Abbildung 4.1: Sauerstoffgehalt auf der GaAs-Oberfläche nach unterschiedliche langer Sput-
terzeit. Bei 40 s konnte kein Sauerstoffpeak mehr nachgewiesen werden. Der Wert von 0,4%
wurde unter der Annahme abgeschätzt, dass das Signalrauschen dem Sauerstoffpeak ent-
spricht.
Messung als Signalgröße, erhält man eine Nachweisgrenze von 0,4%.
LEED-Bilder können nur von der GaAs-Oberfläche gewonnen werden. Bei den isolie-
renden MgO-Substraten ist aufgrund von Aufladungseffekten keine Aufnahme möglich.
Bei GaAs treten LEED-Reflexe erstmals nach einer Sputterzeit von 5 Sekunden auf.
Ohne Vorsputtern sowie nach langer Vorsputterzeit von über 40 Sekunden sind keine
Reflexe zu sehen. Das heißt, dass das Oxid nicht einkristallin, und dass nach 200 s
Sputterzeit die Kristallordnung an der Oberfläche zerstört ist. Abbildung 4.2a) zeigt
ein LEED-Bild einer GaAs-Oberfläche nach 15 Sekunden Sputtern. Die sehr scharfen
LEED-Spots deuten auf eine gute Kristallstruktur hin, der kurzzeitige Beschuss mit
Argonionen hat keinen negativen Einfluss auf die Kristallordnung des GaAs. Auch 30
minütiges Tempern bei maximaler Substrattemperatur von 400◦C hat keinen merkli-
chen Einfluss auf das LEED-Bild (Abbildung 4.2b). Damit unterscheidet sich die von
mir präparierte GaAs-Oberfläche von denen anderer Arbeiten [62,64–66] in denen eine
Temperatur von etwa 600◦C zum Desorbieren des Sauerstoffs verwendet wird bzw. meh-
rere Heiz- und Sputterzyklen zum Vorbereiten des GaAs durchgeführt werden. Durch
die hohe Temperatur kommt es zur Rekonstruktion an der Oberfläche, die Gallium- und
Arsenatome haben genügend Energie, um eine für die Oberfläche energetisch günstige-
42 4. Ergebnisse
a) b)
Abbildung 4.2: Vergleich der LEED-Bilder nach 15 s vorsputtern mit einer Strahlspannung
Ubeam von 0,3 kV und einem Strahlstrom von 30 mA (a), und 15 s vorsputtern mit anschließen-
der Heizphase bei 400◦C für 30 min (b). Weder die Größe der Spots ändert sich, noch treten
Anzeichen einer Überstruktur auf. Aufnahme bei 107,7 eV Elektronenenergie. Die Spots des
rechten Bildes wirken wegen nicht optimaler LEED-Einstellungen etwas verwaschener.
re Position einzunehmen. Der Sputterprozess allein scheint nicht genügend Energie für
die GaAs-Oberflächenatome bereitzustellen, um eine Rekonstruktion zu ermöglichen.
Abbildung 4.3 zeigt zum Vergleich ein LEED-Bild einer GaAs-Oberfläche nach Heizen
auf 590◦C. Die Form der LEED-Spots ist teilweise oval und es lassen sich zusätzliche
Reflexe finden, die auf eine Oberflächenrekonstruktion hindeuten [67].
Abbildung 4.3: LEED-Reflexe von GaAs nach einer Stunde tempern bei ca. 600◦C, präpa-
riert in der MBE Anlage der Arbeitsgruppe „Grünberg”. Aufnahme bei 114 eV Elektronen-
energie.
Da GaAs ein Zweikomponentensystem ist besteht die Möglichkeit, dass sich während
des Vorsputterns eine der Komponenten wegen geringerer Sputterausbeute an der Ober-
fläche anreichert. Obwohl dies für den Einkristall GaAs nicht sehr wahrscheinlich ist,
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da die Atome beider Elemente etwa gleich schwer und gleich stark im Kristallgitter
gebunden sind, gibt es in der Literatur Berichte von einer Galliumanhäufung an der
Substratoberfläche nach Ionenbeschuss [68]. In anderen Arbeiten hingegen wird davon
berichtet, dass keine Änderung der chemischen Zusammensetzung an der GaAs Ober-
fläche stattfindet [69].
Um für den hier gewählten Präparationsschritt einen Hinweis auf eine eventuelle Än-
derung der Zusammensetzung an der GaAs-Oberfläche zu bekommen, werden XPS-
Spektren nach unterschiedlich langen Vorsputterzeiten aufgenommen und miteinander
verglichen. In Abbildung 4.4 sind XPS-Spektrum der 3d- und 3p- Peaks von Gallium
und Arsen nach verschiedenen Sputterzeiten zu sehen.
Abbildung 4.4: XPS-Spektrum von Ga und As der 3p und 3d Peaks. Zum besseren direkten
Vergleich sind die Messdaten auf den Wert des Ga 3d Peaks normiert. Die Messung an der
unbehandelten Probe unterscheidet sich deutlich von den Spektren der Vorgesputterten.
Deutlich weicht die Messkurve für das unbehandelte GaAs-Substrat von den Kurven der
vorgesputterten Substrate ab. Dies ist auf den großen Sauerstoffanteil beim unbehan-
delten Substrat zurückzuführen. Zwischen den Messkurven von 5 s bis 200 s Sputterzeit
lässt sich kein signifikanter Unterschied im Verlauf feststellen. Um eine Aussage über
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eine Änderung der Zusammensetzung zwischen Ga und As zu treffen werden die ein-
zelnen Peaks unter Berücksichtigung der unterschiedlichen Nachweisempfindlichkeiten
aus [40] gemäß Gleichung (2.5) miteinander verglichen. Um die Vertrauenswürdigkeit
dieser Vergleiche zu testen werden zunächst die Peaks eines Elementes miteinander ver-
glichen. Da beide Peaks eines Elementes zu gleichen Teilen zum Nachweis des Elementes
beitragen, sollte der Peakvergleich den Wert 1 liefern. Für den Fall des unbehandelten







Dass die Werte deutlich von 1 abweichen kann mehrere Gründe haben. Am wahr-
scheinlichsten ist, dass das Spektrometer eine nicht berücksichtigte, energieabhängige
Nachweisempfindlichkeit besitzt. Weiterhin sind die verwendeten Nachweisemfpindlich-
keiten der Peaks aus [40] zum einen für reine Elemente und nicht für eine Komposition
gerechnet, zum anderen ist bei der Berechnung ein senkrechter Einfallswinkel der Strah-
lung zur Probenoberfläche angenommen, während im verwendeten Spektrometer ein
Einfallswinkel von 54,7◦ vorliegt.
Eine zuverlässige Angabe der absoluten Konzentration von Ga und As ist deshalb nicht
möglich. Jedoch kann eine Tendenz angegeben werden: Man ersieht aus Tabelle 4.1,
0 s 5 s 10 s 20 s 40 s 200 s
Ga 3d
3p
1,28 1,28 1,28 1,29 1,28 1,28
As 3d
3p
1,24 1,25 1,24 1,26 1,25 1,24
Ga 3d
As 3d
1,14 1,31 1,35 1,32 1,33 1,31
Tabelle 4.1: XPS Peakflächen-Verhältnisse nach verschiedenen Sputterzeiten
dass das Verhältnis der Peakflächen sowohl für die Ga Peaks als auch für As Peaks
bei unterschiedlichen Vorsputterzeiten unverändert bleibt. Aus dem Vergleich der 3d-
Peaks beider Elemente vor und nach dem Sputtern lässt sich hingegen eine Abnahme
des As-Gehaltes feststellen: Ohne Sputtern liegt ein Verhältnis von 1,14, nach 5 s ein
Verhältnis von 1,31 vor, das sich auch bei längerer Sputterzeit nicht mehr ändert. Die-
ses Ergebnis ist in Übereinstimmung mit [68], wo ebenfalls eine bevorzugtes Sputtern
von As und damit eine Zunahme von Ga an der Substratoberfläche gefunden wird.
Die in Abbildung 4.1 eingezeichneten Fehlerbalken sind auf das von 1 abweichende
Verhältnis der Ga- bzw. As-Peaks zurückzuführen. Je nachdem mit welchem Peak der
Sauerstoff-Peak verglichen wird, ergibt sich ein anderer Sauerstoffgehalt. Für kleine
Sauerstoffkonzentrationen unter 5% ist der Einfluss dieser Diskrepanz jedoch vernach-
lässigbar.
Sowohl die Rasterkraftmikroskop-Aufnahmen als auch die Reflektrometrie-Messungen
deuten auf eine Zunahme der Rauigkeit nach Sputtern des GaAs-Substrates hin. Die
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Oberfläche des MgO-Substrates hingegen wird durch das Vorsputtern glatter. Der Ver-
lauf der RMS-Rauigkeit σRMS (2.2) der Substrate als Funktion der Substratvorsput-
terzeit ist in Abbildung 4.5 aufgeführt.
Abbildung 4.5: RMS-Rauigkeit der GaAs- und MgO-Substrate nach unterschiedlich langer
Sputterzeit, ermittelt aus RKM-Messungen einer Fläche von 1µm × 1µm.
Aus den Röntgenkleinwinkel-Messungen an GaAs-Substraten erkennt man zusätzlich
zur Rauigkeitszunahme, dass die Oxidschichten vor und nach dem Ionenbeschuss unter-
schiedlich sind1. Tabelle 4.2 gibt die Parameter wieder, mit denen sich die Messdaten
aus Abbildung 4.6 anpassen lassen. Das unbehandelte Substrat weist eine dickere Oxid-
schicht als die vorgesputterten Substrate auf. Gleichzeitig sind die Rauigkeit und die
Dichte der Oxidschicht im unbehandelten Fall geringer als nach dem Reinigungsprozess.
Oxiddicke [Å] Rauigkeit σ [Å] Dichte [ g
cm3
]
0 s 13 2,5 2,0
15 s 9 3,2 2,8
200 s 9 3,5 3,8
Tabelle 4.2: Fitparameter zum Anpassen der Daten aus Abbildung 4.6.
1RKM und XRR-Messungen werden ex-situ durchgeführt
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Abbildung 4.6: XRR Messung an GaAs nach unterschiedlich langer Sputterzeit. Zum besse-
ren Vergleich sind die Kurven entlang der Ordinate um einen Faktor 10 verschoben. Zu jeder
Messung ist die vom Simulationsprogramm gefundene beste Anpassung eingezeichnet.
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4.2 Eisen auf GaAs- und MgO-Substraten
Epitaktisches Wachstum von Eisen auf GaAs(001)-Substraten ist möglich, weil die
Gitterkonstante von bcc-Eisen fast halb so groß ist wie die des GaAs-Kristalls: aFe=
2,866Å, aGaAs=5,65 Å [70]. Die Kristallrichtungen beider Gitter stimmen überein:
Fe(001)‖ GaAs(001); Fe[100] ‖ GaAs[100],
die Gitterfehlanpassung beträgt etwa 1,5 %. Die Gitterkonstante von MgO ist
aMgO=4,21 Å [70]. Eisen wächst epitaktisch entlang der [110]-Richtung des MgO-
kristalls auf:
Fe(001)‖ MgO(001); Fe[110] ‖ MgO[100],
d.h. das Eisengitter ist gegenüber dem MgO-Kristall um 45◦ gedreht, die Gitterfehlan-
passung liegt bei 3,8%.
Im folgenden Kapitel sind die Einflüsse der Sputterparameter auf das Wachstum von
100Å Eisen auf GaAs- bzw. MgO-Substrat dargestellt. Ausgehend von einem Standard-
Parametersatz werden die Parameter Vorsputterzeit des Substrates, Substrattempera-
tur, Beamspannung, Prozess-Gasdruck und Targetwinkel variiert. Eine Übersicht lie-
fert Tabelle 4.3. Dabei liegt der Schwerpunkt der Untersuchungen beim Wachstum auf
GaAs-Substraten.
variiert Vorsputter- Substrat- Beam- Target- Gasdruck
zeit temperatur spannung winkel
Vorsputter-
zeit: × 300◦C 0,75 kV 50◦ 10−3 mbar
0...200 s
Substrat-
temperatur: 15 s × 0,75 kV 50◦ 10−3 mbar
25◦C...300◦C
Beam-
spannung: 15 s 300◦C × 50◦ 10−4 mbar
0,30 kV... 1,30 kV
Tabelle 4.3: Übersicht über die variierten (erste Spalte) und die dabei konstant gehaltenen
Sputterparameter.
Um den Einfluss des Gasdrucks bei der Deposition zu untersuchen wurden Schichten
sowohl bei 1, 8×10−3 mbar als auch bei 3, 0×10−4 mbar hergestellt.
Der standardmäßig auf 50◦ eingestellte Targetwinkel wurde bei Deposition einiger
Schichten auf 25◦ gestellt um den Einfluss von an der Targetoberfläche reflektierten
Argonionen zu klären.
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Die Beschleunigungsspannung Uacc wird entsprechend den übrigen Parametern derart
verändert, dass der Beschleunigungsstrom Iacc weniger als 1 mA beträgt. Der Beam-
strom Ibeam ist während der Deposition konstant bei (14±1) mA. Die Sputterrate ist
0,3 Å/s.
Die Schichtdicke wird mit einem Schwingquartzmonitor überprüft, der zuvor für die ver-
schiedenen Sputterparameter mit XRR-Mesuungen an Eisenschichten kalibriert wurde.
Auf eine Abdeckung der Schichten wird verzichtet, da aus den XRR-Messungen hervor-
geht, dass die Oxidation der Oberfläche je nach Schichtqualität etwa 10-20Å beträgt.
4.2.1 Sputtergasdruck
Ein erhöhter Gasdruck bei der Beschichtung reduziert sowohl die Energie der Argonio-
nen als auch die der gesputterten Targetatome, da die mittlere freie Weglänge geringer
wird. Bei gegebenem Abstand zwischen Target und Substrat von ca. 15 cm, erreichen
die Teilchen bei einem Gasdruck von 1×10−4 mbar das Substrat ohne Stöße mit anderen
Partikeln. Ist der Druck eine Größenordnung höher, reduziert sich die freie Weglänge
auf 5 cm, weshalb die Teilchen mehrmals miteinander stoßen und Energie verlieren.
Hohe Partikelenergie sorgt einerseits für eine große Oberflächenmobilität. Andererseits
treffen die Teilchen mit hoher kinetischer Energie auf die Oberfläche des Films und
können so für eine Aufrauung der Schicht sorgen. Dies konnte an polykristallinen Alu-
miniumschichten gezeigt und soll im folgenden für epitaktische Eisenfilme überprüft
werden [28].
Dazu werden Eisenschichten bei Standardbedingungen bzw. bei 3, 0× 10−4 mbar her-
gestellt. LEED-Reflexe (beispielhaft in Abbildung 4.8, Seite 50) zeigen, dass bei beiden
Gasdrücken epitaktisches Wachstum erfolgt. Aus RKM- und XRR-Messungen kann der
Einfluss des Gasdrucks auf die Schichtrauigkeit ermittelt werden. Es zeigt sich, dass
bei einem Standard-Druck von 10−3 mbar die Schichten glatter wachsen. In Abbildung
4.7 erkennt man dies durch das schnellere Abklingen der Intensität und das Fehlen der
Oszillationen im Fall der bei 10−4 mbar hergestellten Probe. RKM-Aufnahmen einer
1µm×1µm großen Fläche liefern eine RMS-Rauigkeit von 5,9Å bei 1, 8 × 10−3 mbar
und 9,7Å bei 3, 0× 10−4 mbar.
4.2.2 Variation der Vorsputterzeit
LEED-Bilder bestätigen das epitaktische Wachstum nach allen gewählten Substrat-
Vorsputterzeiten auf beiden Substrattypen, d.h. sowohl nach 200 s Ionenbeschuss als
auch bei unbehandelten Substraten, bei denen das Substrat allein keine LEED-Reflexe
zeigt (Abbildung 4.8 auf Seite 50).
Dass epitaktisches Wachstum auf unbehandelten Substraten möglich ist, wurde bisher
noch nicht in der Literatur diskutiert. Alle mir bekannten Veröffentlichungen berichten
von sorgfältiger Substartpräparation durch Heizen, durch Heiz- und Sputterzyklen oder
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Abbildung 4.7: XRR Messung an Eisenschichten, hergestellt bei 10−3 bzw. 10−4 mbar. Die
übrigen Sputterparameter sind: Ubeam = 0, 75kV , T = 225◦C, Targetwinkel = 50◦.
durch chemische Prozessschritte, die das Oxid auf der GaAs-, bzw. MgO-Oberfläche
entfernen und so epitaktisches Wachstum erst ermöglichen. Der Grund für das Ge-
lingen der Sputterepitaxie bei oxidierten Substraten ist nicht geklärt. Ein möglicher
Erklärungsansatz ist, dass am Target reflektierte Argonionen mit hohen Energien auf
das Substrat gelangen (siehe Kapitel 4.2.4, Seite 60) und dort den Wachstumsprozess
positiv beeinflussen, indem sie die Oberflächenmobilität der Eisenatome erhöhen oder
das Oxid (teilweise) entfernen, d.h. Löcher in das Oxid schießen. Eine weitere Möglich-
keit ist, dass das Oxid selbst keine geschlossene Schicht darstellt, sondern dass bereits
Löcher existieren, die es den mobilen Eisenatomen ermöglichen, gemäß des Substrat-
kristalls aufzuwachsen.
Magnetische Eigenschaften
Um die Koerzitivfeldstärken HC zu messen, werden zunächst MOKE-Messungen in
beiden leichten Achsen der Proben durchgeführt. Dabei ist auffällig, dass der Großteil
der Proben zwei unterschiedliche leichte Achsen hat: in einer der beiden Achsen erfolgt
der Ummagnetisierungsprozess in einem einzigen Schritt, in der anderen leichten Achse
bildet sich eine Stufe aus, wie in Abbildung 4.9 beispielhaft für zwei Proben gezeigt.
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Abbildung 4.8: LEED Aufnahmen von 100Å Fe auf GaAs (oben, bei 107 eV ) und MgO
(unten, bei 110 eV). Die Bilder links zeigen den Fall ohne Vorsputtern, rechts nach einer
Sputterzeit von 15 Sekunden.
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Abbildung 4.9: MOKE Messungen in beiden leichten Achsen von 100 Å Fe auf GaAs ohne
Vorsputtern (Teilbilder a) und b)) und nach 200 s Vorsputtern (Teilbilder c) und d)). Durch
eine längere Substrat-Vorsputterzeit wird die Hysteresekurve breiter und der kleine Versatz
beim Ummagnetisieren in b) wird größer (siehe d)).
Die beiden leichten Achsen sind also nicht gleichwertig, sondern es existiert eine leich-
te leichte Achse und eine schwere leichte Achse. Dass sich die Stufe in halber Höhe
zwischen den Sättigungsmagnetisierungen befindet, ist ein Zeichen dafür, dass die Ma-
gnetisierung der Probe senkrecht zur gemessenen leichten Achse liegt. Es gibt damit
keine Magnetisierungskomponente in Feldrichtung, das MOKE-Signal ist für diesen Fall
null.
Die Messung der Koerzitivfelder erfolgt mit externem Magnetfeld parallel zur leichten
leichten Achse, in der die Kurven keine Stufe aufweisen. Das Auswerten der Stufen-
breite (HC,2 − HC,1) liefert keine zusätzliche Information: Sie folgt dem Trend der
Koerzitivfelder und wird deshalb nicht weiter berücksichtigt.
Abbildung 4.10 (links) zeigt die Abhängigkeit der Koerzitivfeldstärke 100Å dicker Ei-
senschichten auf GaAs und MgO von der Substrat-Vorsputterzeit tS. Der Kurvenverlauf
ist für beide Substrattypen ähnlich: Die Hystereseschlaufen werden mit zunehmender
Sputterzeit breiter. Die Eisenschichten auf MgO besitzen ein geringeres HC als die ver-
gleichbaren Schichten auf GaAs. Bemerkenswert ist aber vor allem, dass die Schichten
auf ungesputterten, oxidierten Substraten die kleinsten Werte für HC liefern. Dies ist
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darauf zurückzuführen, dass die Oxidschicht ein Durchmischen von GaAs und Eisen
an der Grenzfläche verhindert, was zu Verspannungen des Eisenfilms führt. Solche Ver-
spannungen können über den magnetoelastischen Effekt [71] HC vergrößern und eine
uniaxiale Anisotropie verursachen, die die Sättigungsmagentisierung und Kristallaniso-
tropien reduziert.
Abbildung 4.10: Koerzitivfelstärke (links) und FMR-Linienbreite (rechts) 100Å dicker
Eisenfilme als Funktion der Substrat-Vorsputterzeit. Sputterparameter: UB = 0, 75 kV,
p = 1, 8× 10−3 mbar, T = 300◦C.
Abbildung 4.11: Bestimmung der Peak-to-Peak FMR-Linienbreite.
Aus den Messungen der ferromagnetischen Resonanz bei einer Frequenz von 8,962 GHz
werden zunächst die Linienbreiten ∆B (Peak-to-Peak Breite) der Resonanzkurven er-
mittelt (siehe Abbildung 4.11). Die Probe wird dabei von Hand derart justiert, dass eine
magnetisch harte Achse parallel zum angelegten Feld ausgerichtet ist. Dies ist mit einer
Genauigkeit von etwa ± 5◦ möglich. Der Kurvenverlauf der FMR-Linienbreite ∆B in
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Abbildung 4.10 (rechts) zeigt tendenziell den gleichen Verlauf wie HC : langes Vorsput-
tern beeinträchtigt die magnetischen Eigenschaften. Dass die Linienbreite nach einer
Vorsputterzeit von 15 s die schmalste Linienbreite liefert, kann nicht erklärt werden.
Der unterschiedliche Kurvenverlauf von HC und ∆B mag im Unterschied der Mess-
methoden begründet liegen: Während die Probenmagnetisierung bei FMR-Messungen
nur um die Feldrichtung präzidiert, wird sie bei MOKE-Messungen vollständig ge-
dreht. Rauigkeit und andere Störungen sorgen bei Ummagnetisierungsprozessen dafür,
dass sich Domänenwände nicht ungehindert durch die Schicht bewegen können. Dies
beeinflusst sicher das Ergebnis der MOKE-Messung, die somit auf die globale Magne-
tisierung und Domänenwanddynamik empfindlich ist. FMR-Messungen sind hingegen
eher auf die lokale Störung der Magnetisierung in der Nähe des Defektes sensitiv. Die
quantitative Auswertung der winkelabhängigen FMR-Messung bestätigt die Tendenz
der MOKE-Messungen, wie in Abschnitt 4.2.7 gezeigt ist.
Beispiele für die Linienbreiten ∆B sehr guter Eisenschichten sind in [44] zu finden.
Dort wurden Eisenfilme auf GaAs/Ag(001) charakterisiert, die am Forschungszentrum
Jülich in der Arbeitsgruppe „Grünberg” mittels MBE hergestellt wurden. Die Lini-
enbreite der 100 Å dicken Proben beträgt (3,3 ± 0,1) mT bei einer Anregungsfrequenz
von ca. 9,0 GHz. Im Fall von GaAs-Substraten zeigen Eisenschichten sowohl auf unbe-
handelten als auch auf kurz vorgesputterten Substraten vergleichbar gute Werte. Die
Linienbreite bei Schichten auf MgO-Substraten ist mit 2,5 mT wesentlich geringer.
Strukturelle Eigenschaften
Ursache für die Zunahme von HC und ∆B mit der Substratsputterzeit ist die in Ka-
pitel 4.1 beschriebene Aufrauung der Substratoberfläche durch den Ionenbeschuss: Bei
einer rauen Oberfläche gibt es eine größere Anzahl magnetischer Inhomogenitäten, so-
genannte Pinningzentren, an denen die Magnetisierung festgehalten wird.
Auf den RKM-Bildern (Abbildung 4.12a-c) lässt sich deutlich die Aufrauung der Ei-
senschichten bei längerer Vorsputterzeit erkennen. Ohne Vorsputtern (a) liegt eine gut
geschlossene Eisenschicht vor, auf der wenig Struktur zu erkennen ist. Mit zunehmender
Vorsputterzeit zeigen sich mehr Details in der Topographie: Der Film weist Löcher auf
und wächst zunehmend in Form von kleinen Kügelchen (c). Das RKM Bild bei 200 s
Vorsputterzeit erinnert an das Wachstum von polykristallinen, gesputterten Schichten.
Alle Schichten zeigen jedoch LEED-Beugungsbilder. Den Verlauf der RMS-Rauigkeit
als Funktion der Vorsputterzeit verdeutlicht Abbildung (d).
In Röntgenreflektometrie-Aufnahmen macht sich die Zunahme der Rauigkeit durch
ein schnelles Abklingen der Oszillationen und die geringere Intensität des Signals bei
gleichem Winkel bemerkbar (siehe Abbildung 4.13).
In Kapitel 4.1 konnte aus den RKM-und XRR-Messungen des Substrates keine
deutliche Änderung der Rauigkeit zwischen 15 s und 200 s Vorsputterzeit festgestellt
werden. Dies liegt vermutlich daran, dass nicht die frisch präparierte Oberfläche,
sondern ein Oxid an der Oberfläche gemessen wird, da die Proben für den Transport
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Abbildung 4.12: RKM Bilder von 100 Å Fe auf GaAs a) ohne, b) nach 15 s, und c) nach
200 s Vorsputtern. Ohne Vorsputtern ist ein gut geschlossener glatter Film zu sehen, der
mit zunehmender Sputterzeit rauer wird. Abbildung d) zeigt die RMS-Werte als Funktion
der Vorsputterzeit. Zu beachten sind die unterschiedlichen Höhenskalen. Sputterparameter:
UBeam = 0, 75 kV, p = 1, 8× 10−3 mbar, T = 225◦C.
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Abbildung 4.13: Röntgenkleinwinkelbeugungsbilder für verschiedene Substrat-
Vorsputterzeiten. Ohne Substratbehandlung sind Oszillationen im Signal bis zu einem
Einfallswinkel von etwa 3,5◦ zu finden. Mit zunehmender Vorsputterzeit verschwinden die
Oszillationen bereits bei kleineren Winkeln, wobei auch die Intensität bei gleichem Winkel
um mindestens eine Größenordnung geringer als im Fall ohne Vorsputtern. Sputterparameter:
UBeam = 0, 75 kV, p = 1, 8× 10−3 mbar, T = 225◦C.
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aus der Prozesskammer zu den jeweiligen Messapparaturen RKM und XRR an
Luft gebracht werden. Vermutlich lassen sich durch die Oxidation keine feineren
Unterschiede zwischen 15 s und 200 s Substratvorsputtern feststellen.
4.2.3 Variation der Substrattemperatur
Bei Deposition von Eisen auf Eisen mit MBE ist von einer deutlichen Verbesserung
des Wachstums mit zunehmender Substrattemperatur berichtet worden [72, 73]. Aus-
wertung von RHEED2 und STM3 Messungen zeigen, dass ab 250◦C deutlich glattere
Schichten entstehen. Als Grund wird die Überwindung der Ehrlich-Schwoebel-
Barriere angeführt. Die Erhöhung der Substrattemperatur führt zur Erhöhung der
Oberflächenmobilität der adsorbierten Eisenatome. Wird diese groß genug, können
Stufenkanten überwunden werden – das System wechselt vom Insel- zum lagenweisen
Wachstum womit eine Reduktion der Schichtrauigkeit einhergeht.
Bernstein et al. [74] zeigte anhand von Röntgenbeugungs-Messungen an gesputter-
ten Eisenschichten4 auf GaAs(001), dass die Texturierung der Eisenfilme senkrecht
zur Oberfläche mit zunehmender Temperatur besser wird. Für 100◦C wird von haupt-
sächlich zufällig orientiertem Wachstum berichtet. Bei 300◦C wird aus dem Fehlen
des (110)-, dafür stark ausgeprägten (200)-Eisenpeaks geschlossen, dass dies die beste
Temperatur für hochgradig orientiertes Wachstum der Eisenschicht ist.
Wie in Kapitel 2.1.5 auf Seite 20 beschrieben, ist die Temperatur während des Be-
schichtungsprozesses nur ungefähr bekannt. Der Fehler liegt im Bereich von ±10◦C.
Diese Genauigkeit reicht aus um tendenzielle Aussagen zu machen. Auf beiden Sub-
strattypen werden Schichten bei 25, 40, 70, 145, 225◦C hergestellt, auf GaAs zusätzlich
bei höheren Temperaturen von 275 und 300◦C.
Magnetische Eigenschaften
Bei Substrat-Temperaturen von 25◦C (Raumtemperatur) und im Fall von GaAs-
Substraten über 225◦C können keine LEED-Spots gefunden werden, d.h. es liegt kein
epitaktisches Wachstum vor. Die MOKE-Messungen liefern in Übereinstimmung damit
keine schmalen rechteckigen Hystereseschleifen, wie sie aus Abbildung 4.9, Seite 51 be-
kannt sind. Stattdessen zeigen sich die für polykristallines Eisen typischen s-förmigen
Kurven(siehe Abbildung 4.14). Der Grund für polykristallines Wachstum bei Tempe-
raturen von 275◦C und 300◦C ist eine starke Diffusion von Ga und As in den gesamten
Eisenfilm, wie aus XPS-Messungen an diesen Schichten zu sehen ist (Abbildung 4.14,
rechts). Zusätzlich zu den Eisen-Peaks sind Ga- und As-Peaks klar erkennbar. Da XPS
2Beugung hochenergetischer Elektronen, engl.:(Reflection High Energy Electron Diffraction)
3Raster-Tunnelmikroskop, engl.: (Scanning Tunneling Microscope)
4Schichtdicken > 3000 Å
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Abbildung 4.14: Links: Hystereseschlaufe eines polykristallinen Eisenfilms, wie sie für Sub-
strattemperaturen von 25, 275 und 300◦C auf GaAs gefunden wurden. Rechts: XPS Messung
mit Al-Kα Strahlung (1486,6 eV) an 100Å Eisen auf GaAs, hergestellt bei 300◦C. Außer
den markanten 2p Linien und den wesentlich breiteren Auger- Peaks des Eisen kann Galli-
um und Arsen nachgewiesen werden. Da die Messmethode oberflächensensitiv ist, muss das
Substratmaterial stark in den Eisenfilm diffundiert sein.
eine oberflächensensitive Messmethode ist, lässt sich der Nachweis des Substratmate-
rials nur durch eine starke Durchmischung bis hin zur Oberfläche erklären. Für die
Eisenfilme, die bei Substrattemperaturen < 225◦C aufgesputtert wurden, lässt sich
kein Substratmaterial nachweisen.
Abbildung 4.15 zeigt den Verlauf der Koerzitivfelder und FMR-Linienbreiten als Funk-
tion der Substrattemperatur. Um Details im Kurvenverlauf erkennen zu können, sind
die Werte der polykristallinen Eisenschichten, die mit etwa 20 mT eine Größenordnung
breiter als die der Einkristallinen sind, nicht eingezeichnet.
Epitaktisches Wachstum direkt auf dem GaAs und MgO-Substrat findet erst ab einer
Temperatur von 40◦C statt. Die Ursache hierfür ist bisher nicht geklärt, da die Er-
höhung der Temperatur verglichen mit der Temperatur der gesputterten Teilchen von
etwa 10 eV (1eV = 11605 K)5 vernachlässigbar klein ist.
Im Fall von GaAs-Substraten hängt HC stark von der Substrattemperatur ab (Abbil-
dung 4.15). Die Koerzitivfelder der über 145◦C deponierten Schichten sind mehr als
doppelt so groß wie die der bei niedriger Substrattemperatur hergestellten. Bei MgO
hingegen variiert die Breite der Hystereseschlaufen kaum.
Ähnlich zeigt sich das Verhalten auch bei den FMR-Linienbreiten in Abbildung 4.15:
Man findet eine starke Variation bei Eisen auf GaAs, jedoch kaum Veränderungen bei
Schichten auf MgO-Substraten. Der Verlauf der Kurven unterscheidet sich jedoch qua-
litativ. Aus den HC-Werten des Eisens auf GaAs lässt sich eine Verschlechterung der
Schichtqualität mit zunehmender Temperatur folgern, was in Übereinstimmung mit der
Tendenz zum polykristallinen Wachstum der Schichten durch Diffusion über 225◦C ist.
5kBT300K ≈ 1/40 eV
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Aus den FMR-Linienbreiten hingegen interpretiert man nach einer Verschlechterung
der Schichtqualität bis 145◦C eine Verbesserung bei 225◦C. Dieses Verhalten spricht
für den im Beginn des Kapitels zitierten Fall, dass durch die erhöhte Oberflächenmobi-
lität das Schichtwachstum positiv beeinflusst wird. Dass dies bei niedrigeren Substrat-
temperaturen als in [72] der Fall ist kann durch die Sputterdeposition und der damit
verbundenen höheren Partikelenergie gerechtfertigt werden.
Die Ergebnisse stehen im Widerspruch zu denen von Bernstein et al. [74], wo von
nicht texturierten Eisenfilmen bei 100◦C und einer Verbesserung der Orientierung mit
zunehmender Temperatur bis 300◦C berichtet wird.
Abbildung 4.15: Koerzitivfelstärke (links) und FMR-Linienbreiten (rechts) als Funktion
der Substrattemperatur. Bei Raumtemperatur (25◦C) ist kein epitaktisches Wachstum auf
GaAs bzw. MgO zu finden. Wird hingegen auf das Substrat bei 225◦C ein epitakitischer dün-
ner Eisenfilm (Keimschicht, engl.:Seedlayer) von 20Å aufgebracht, wächst nach Abkühlen auf
Raumtemperatur das Eisen weiterhin epitaktisch auf. Die Koerzitivfelder der Eisenschich-
ten auf GaAs bei 25, 275 und 300◦C sind nicht im Diagramm eingetragen, da es sich um
polykristalline Filme mit Werten um 20 mT handelt. Sputterparameter: UBeam = 0, 75 kV,
p = 1, 8× 10−3 mbar, tS = 15 s
Die Koerzitivfelder der auf MgO gewachsenen Eisenschichten zeigen keinen besonderen
Trend bei Variation der Temperatur. Die Werte für HC streuen mit geringer Abwei-
chung um 0,75 mT. Bei den Linienbreiten der FMR-Messung zeigt sich ein ähnlicher
Kurvenverlauf wie bei den Proben auf GaAs: Bei geringen Temperaturen von 40◦C
und hohen Temperaturen von 225◦C sind die Linienbreiten am geringsten. Eine In-
terdiffusion von MgO in die Eisenschicht kann ausgeschlossen werden, da es sich um
einen ionischen Kristall handelt. Im Gegensatz zum kovalent gebundenen GaAs ist die
Bindung der Atome im MgO-Kristall größer.
Die Mindesttemperatur von 40◦C kann nicht durch Änderung der Sputterbedingungen
erniedrigt werden. Versuche, die Oberflächenmobilität der ankommenden Targetatome
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durch gleichzeitigen Betrieb von Sputter- und Assistquelle6 zu erhöhen und damit epi-
taktisches Wachstum bei Raumtemperatur zu ermöglichen zeigen ebenso wenig Erfolg
wie eine Verringerung des Sputtergasdrucks auf 3, 0× 10−4 mbar.
Abbildung 4.16: XRR-Messungen an Eisenschichten, die bei den im Diagramm angege-
benen Temperaturen hergestellt wurden. Deutlich ist eine Zunahme der Rauigkeit und/oder
Zunahme der Diffusion an der Grenzfläche zum Substrat mit höherer Temperatur zu erkennen.
Epitaktisches Wachstum bei Raumtemperatur
Wird auf das Substrat zunächst eine dünne Eisen-Keimschicht (hier: 20Å) epitaktisch
bei erhöhter Temperatur deponiert, findet nach Abkühlen auf Raumtemperatur epi-
taktisches Wachstum von Eisen auf Eisen statt. Dies belegen sowohl LEED-Bilder als
auch die schmalen Hysteresekurven und FMR-Linienbreiten. Die Werte für HC und
∆B der so deponierten Schichten sind in Abbildung 4.15 bei T = 25◦C eingetragen.
Um zu klären, ob die geringe Temperatur allein für das epitaktische Wachstum bei
40◦C verantwortlich ist, wurden mit einer MBE-Anlage 100 Å dicke Eisenschichten
auf unbehandeltem GaAs bei 50◦C, bzw. 100◦C hergestellt. LEED-Aufnahmen zeigen
6Es wurden Beamspannungen von 50 V bzw. 100 V benutzt um ein Absputtern der deponierten
Eisenschicht zu verhindern (vgl. Abbildung 2.5, Seite 17 und Abbildung 2.7, Seite 19).
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weder nach Deposition, noch nach einstündigem Tempern des Eisenfilms bei 300◦C Re-
flexe. Daraus ist ersichtlich, dass die Temperatur nicht allein für die Sputterepitaxie bei
40◦C Substrattemperatur verantwortlich ist. Sowohl die höhere Energie der gesputter-
ten Teilchen, als auch ein zusätzlicher Energieeintrag durch die an der Targetoberfläche
reflektierten Ionen sind maßgeblich am Wachstum beteiligt (siehe Abschnitt 4.2.4, Seite
60).
Abbildung 4.17: RKM-Aufnahme von 100 Å Fe auf GaAs. Das linke Bild zeigt die mit
MBE bei 100◦C deponierte Schicht, das rechte Bild die bei 70◦C gesputterte. Das Entfernen
der Oxidschicht im Falle der MBE-Deposition erfolgte durch Heizen auf 590◦C und durch
15 s Sputtern des GaAs bei der Sputterdeposition. Zu beachten sind die unterschiedlichen
Höhenskalen.
Zum Vergleich des unterschiedlichen Wachstums von MBE deponierten und ionen-
strahlgesputterten Schichten sind in Abbildung 4.17 zwei RKM-Aufnahmen gezeigt.
Die Oberfläche der MBE-deponierten Schicht zeigt viele große Löcher, die bis auf das
Substrat reichen. Der gesputterte Eisenfilm zeigt hingegen eine geschlossene Schicht
von einheitlicher Höhe. Dies lässt sich durch unterschiedliche Oberflächenmobilitäten
der Eisenatome bei den Depositionsverfahren erklären. Die RMS-Rauigkeit der MBE-
Eisenschicht beträgt 17,8 Å, die der gesputterten Schicht 2,8 Å. Trotz Vorsputtern des
Substrates (und der damit verbundnene Rauigkeitszunahme) ist σRMS mit der Rau-
igkeit der bei niedriger Temperatur gesputterten Eisenschichten auf unbehandeltem
Substrat vergleichbar (σRMS, 0sec = 2,6Å, Abschnitt 4.2.2, Seite 54).
4.2.4 Einfluss des Target-Sputterwinkels
Eine mögliche Erklärung für das Gelingen des epitaktischen Wachstums auf oxidier-
ten, nicht vorgesputterten Substraten ist die Annahme hochenergetischer Argonionen,
die von der Targetoberfläche auf das Substrat reflektiert werden. Dass solche Ionen
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das Wachstum beeinflussen, wird auch von Bernstein et al. und Zhou et al. ge-
zeigt [75,76]. Die Ionen könnten das Oxid von der Oberfläche (teilweise) entfernen und
eine kristalline GaAs-Oberfläche freilegen. Epitaktisches Wachstum ohne Anwesenheit
von hochenergetischen Argonionen sollte dann nicht möglich sein. Um dies zu über-
prüfen, wird in einem einfachen Versuch der Targetwinkel verändert und 100Å Eisen
auf GaAs ohne, und nach 15 s Substratvorsputtern deponiert. Abbildung 4.18 stellt die
geometrischen Verhältnisse in der Prozesskammer dar.
Tatsächlich lassen sich bei flachem Sputterwinkel und niedriger Temperatur von 40◦C
keine epitaktischen Schichten herstellen. Weder die Eisenschicht des unbehandelten,
noch des gesputterten Substrates zeigen LEED-Reflexe, im Gegensatz zu den Ergeb-
nissen unter Verwendung des Standardwinkels. Dadurch ist gezeigt, dass die reflektier-
ten Ionen die Oberflächenmobilität der Eisenatome erhöhen. Sie wirken im Sinne einer
effektiven Temperaturerhöhung des Substrates.
Wird die Eisenschicht unter flachem Sputterwinkel bei 70◦C aufgesputtert sind sehr
schwache, bei 225 ◦C stark ausgeprägte LEED-Spots zu finden (Abbildung 4.19). Da-
bei findet epitaktisches Wachstum unabhängig davon statt, ob das Substrat vorge-
sputtert ist oder eine oxidierte Substratoberfläche vorliegt, wie aus Abbildung 4.19
hervorgeht. Die LEED-Aufnahme der auf unbehandeltem Substrat gewachsenen Ei-
senschicht (links) zeigt die schärfsten Spots, die in dieser Arbeit auf GaAs gefunden
wurden. Die glatte Oberfläche des GaAs-Oxid, verbunden mit der Oberflächenmobilität




















Abbildung 4.18: Unter einem Standardwinkel von ca. 50◦ (links) trifft der Ionenstrahl op-
timal auf das Target. Jedoch wird damit auch begünstigt, dass an der Oberfläche des Targets
spekulär reflektierte Ionen auf das Substrat treffen (dünne schwarze Pfeile). Durch Rotation
des Substrathalters während der Deposition wird jeder Punkt des Substrates von reflektier-
ten Ionen getroffen. Die Oberflächenmobilität der deponierten Targetatome wird durch diesen
zusätzlichen Energieeintrag erhöht. Bei einem flachen Sputterwinkel von etwa 25◦ stehen Sub-
strat und Target fast parallel zueinander. Diese Geometrie entspricht in etwa der idealen, wie
in Abbildung 2.4, auf Seite 15 gezeigt. Die Anzahl der auf das Substrat reflektierten Ionen ist
reduziert. Allerdings trifft der Ionenstrahl über den Rand des Targets hinaus (weiße Pfeile),
was zu Verschmutzung der wachsenden Schicht führt (Abbildung 4.20).
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die LEED-Reflexe derart gut ausgeprägt sind, ist auf das Fehlen des Bombardements
der Oberfläche durch sehr hochenergetische Argonionen bei dem flachen Targetwin-
kel zurückzuführen, die Versetzungen im Kristall verursachen können. Das Substrat-
vorsputtern führt zu sichtbar schlechterem epitaktischen Wachstum. Es zeichnen sich
zusätzliche Reflexe um die Hauptspots ab, was auf eine raue, facettierte Oberfläche
hindeutet. Diese zusätzlichen Reflexe werden in keiner LEED-Messung der anderen,
unter einem Winkel von 50◦ gesputterten Eisenproben beobachtet. Dort haben die auf
das Substrat reflektierten Sputtergasionen durch Erhöhung der Oberflächenmobilität
einen positiven Einfluss auf das epitaktische Wachstum.
Abbildung 4.19: LEED Aufnahmen von 10 nm Eisen auf GaAs, aufgenommen bei einer
Elektronenenergie von 90 eV. Sputterparameter: Targetwinkel von 26◦, TS = 225◦C, p =
1,8×10−3 mbar. Im linken Bild wurde das Substrat nicht, im rechten Bild für 15 s vorgesput-
tert. Während im unbehandelten Fall scharfe, runde LEED-Spots zu erkennen sind, zeichnen
sich um die schwach ausgeprägten Spots im rechten Bild zusätzliche Reflexe ab.
Aus diesem Experiment ist ersichtlich, dass die auf das Substrat reflektierten Ionen das
epitaktische Wachstum förden, jedoch nicht allein für die Sputterepitaxie verantwortlich
sind. Epitaktisches Wachstum auf oxidierten Substraten ist bei erhöhter Temperatur
auch ohne den zusätzlichen Energieeintrag möglich. Dieses Ergebnis unterstützt die
Vermutung, dass es Löcher im Oxid gibt, die von den mobilen Targetatomen erreicht
werden, und als Keime für das epitaktische Wachstum wirken.
Die zusätzlichen Reflexe im LEED-Bild nach Vorsputtern des Substrates weisen darauf
hin, dass die Oberflächenmobilität der Targetatome ohne die zusätzliche Energie durch
die reflektierten Ionen zu gering ist, um ideale Gitterplätze zu besetzen. Die durch das
Vorsputtern induzierte Rauigkeit kann während des Wachstums nicht geglättet werden.
Bei einem Targetwinkel von 25◦ wäre das Studium der Sputterepitaxie ausschließlich
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als Funktion der Energie der gesputterten Teilchen möglich. Allerdings führt der am
Target vorbei treffende Ionenstrahl zu einer deutlichen Verunreinigung der Schicht.
In Abbildung 4.20 ist das XPS Spektrum einer Siliziumschicht, hergestellt auf einem
4 Zoll Siliziumwafer dargestellt. Außer Eisen, das vermutlich hauptsächlich von der
Prozesskammerwand stammt, wird auch Silber gefunden, das auf zuvor durchgeführte
Experimente mit Silberpuffer-Schichten zurückzuführen ist (siehe Kapitel 4.2.6). Aus
dem Peakvergleich Si 2s - Fe 2p bzw. Ag 3d lässt sich eine Eisenkonzentration von cFe
= 12% und eine Silberverunreinigung von cAg ≈ 0, 5% emitteln. Wird die Schicht unter
dem Standardsputterwinkel von 50◦ deponiert, lässt sich kein Silber nachweisen. Die
Eisenkontamination liegt in diesem Fall bei cFe = 2%. Ihre Ursache ist in Anhang A,
Seite 88 erläutert.
Abbildung 4.20: XPS Messung an einer Silizium-Schicht, hergestellt unter einem Sputter-
winkel von 26◦. Als Substrat diente ein 4 Zoll Silizium-Wafer, um keine Signale des Edelstahl-
Probenhalters zu messen (siehe Abbildung 2.9, Seite 21). Die eingesetzten Bilder zeigen Aus-
schnitte des Übrsichtsspektrums im Bereich der Fe 2p bzw. Ag 3d Peaks, sowie die ermittelten
Flächeninhalte nach Abzug der Basislinien.
4.2.5 Variation der Beamspannung
Im vorigen Abschnitt konnte gezeigt werden, dass bei allen bisher deponierten Schichten
eine Reflexion von Argonionen am Target auf das Substrat erfolgt. Dieser Zustand ist
vergleichbar mit dem Ionenstrahl gestützten Sputtern, d.h. Sputtern unter Verwendung
einer zweiten, auf das Substrat gerichteten Ionenkanone (vergl. Abbildung 2.5, Seite
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17). Aus diesem Grund sollte eine Variation der Beamspannung UBeam einen Einfluss
auf die Deposition haben.
Wie in Kapitel 2.1.5 beschrieben ändert das Erhöhen der Beamspannung sowohl Sput-
terrate als auch Beamstrom, aber nur wenig an der Energieverteilung der herausgelösten
Targetatome. Der Beamstrom wird für alle Beamspannungen konstant auf 14 mA ge-
halten. Bei hoher Beamspannung erfolgt dies durch Pulsen des Strahls mit 4 kHz, bei
niedrigen Beamspannungen durch Erhöhen der Beschleunigungsspannung. Die Sput-
terrate liegt bei den gewählten Parametersätzen bei 0,3 Å/s. Da sowohl Rate als auch
Energie der Targetatome bei den verschiedenen Beamspannungen konstant bleibt, ist
eine Änderung der magnetischen oder strukturellen Eigenschaften der Eisenfilme auf
die reflektierten Argonionen zurückzuführen.
Für den stabilen Betrieb der Sputterquelle bei Beamspannungen > 1 kV muss ein
Gasdruck von 10−4 mbar gewählt werden. Deshalb werden die folgenden Schichten bei
dem niedrigeren Gasdruck präpariert, wodurch die Ergebnisse nicht direkt mit den
bisherigen vergleichbar sind.
Abbildung 4.21: Koerzitivfelstärke (links) und FMR-Linienbreite (rechts) als Funktion der
Beamspannung. Eine Beamspannung von 0,75 kV stellt einen optimalen Wert dar. Sputter-
parameter: p = 3, 0× 10−4 mbar, T = 225◦C, tS = 15 s.
Aus Abbildung 4.21 ist ersichtlich, dass die Beamspannung wie vermutet einen Ein-
fluss auf das Wachstum der Schichten, somit deren magnetische Eigenschaften, hat.
Die Koerzitivfelder der Eisenschichten auf GaAs sinken im Bereich von 0,30 kV bis
1,00 kV von 2,5 mT auf 2,2 mT ab. Bei 1,30 kV hingegen ist eine fast doppelt so brei-
te Hystereskurve mit einer Koerzivität von 3,9 mT zu finden. Die Koerzitivfelder der
auf MgO-Substraten gewachsenen Eisenschichten zeigen den gleichen Trend, mit einem
deutlich ausgeprägteren Effekt. Bei 0,75 kV ist ein minimales Koerzitivfeld von 0,8 mT
zu finden.
Dieses Experiment zeigt, dass die reflektierten Ionen einen positiven Einfluss auf das
Schichtwachstum haben können. Eine Beamspannung von 0,75 kV liefert bezüglich der
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Koerzitivfelder und FMR-Linienbreiten die besten Ergebnisse. Bei niedrigeren Werten
von UBeam ist die Energie der reflektierten Ionen scheinbar zu gering, bei hohen Werten
von UBeam zu groß, um das Wachstum positiv zu unterstützen. Die Verbreiterung der
Hytereseschlaufen bei hohen Beamspannungen ist auf eine zunehmende Anzahl von
Gitterdefekten oder Aufrauung der Schicht zurückzuführen. XPS-Messungen an der bei
1,30 kV gesputterten Eisenschicht auf GaAs zeigen zusätzlich Spuren von Gallium und
Arsen, was auf große Rauigkeit und/oder Durchmischung mit dem Substrat hinweist.
4.2.6 Eisen auf Silberpuffer
Der Grund für das gute Wachstum von Eisen auf Silber-Pufferschichten ist zum einen,
dass die Gitterkonstanten beider Elemente sehr gut zusammenpassen. Zum anderen
überdeckt eine gut gewachsene Silberschicht ausreichender Dicke (≈ 1500Å [77]) die
Substratrauigkeit und ist auf Terassen von einigen 100 nm atomar glatt.
In Anlehnung an eine Rezeptur aus [77] unter Berücksichtigung der bisher gewonnenen
Ergebnisse, wird zunächst eine dünne Eisen-Keimschicht von 20Å auf GaAs bei 225◦C
deponiert. Die Substrattemperatur beim Aufwachsen der Silberschicht beträgt zunächst
ca. 70◦C (etwa erreichte Temperatur nach einer Stunde Abkühlen des Substrates) und
wird im Verlauf der Deposition auf 225◦C gesteigert. Um Gitterdefekte auszuheilen,
werden die Proben anschließend eine Stunde bei 300◦C getempert. Nach Abkühlen des
Substrates auf Raumtemperatur erfolgt die Deposition von 100Å Eisen.
Die bisher unternommenen Versuche einen guten Silberpuffer zu wachsen sind noch
nicht geglückt (siehe Abbildung 4.22). Ursache ist eine zu geringe Silberschichtdicke
durch Fehlkalibrierung des Schwingquartzmonitors und eine noch nicht optimale Sub-
strattemperatur während des Wachstums, bzw. Temperns.
Die RKM-Aufnahmen zeigen deutlich, dass die Silberpuffer wegen zu geringer Dicke
nicht geschlossen sind, was auch an STM-Aufnahmen an MBE-deponierten Eisenschich-
ten gefunden wird [78]. Es zeichnen sich beim Wachstum zwei Achsen aus, weshalb die
Löcher in der Silberschicht auf GaAs und die Inseln auf MgO rechteckig sind. Das un-
tere Bild in 4.22 zeigt eine Detailansicht einer großen Silber-Terasse auf MgO-Substrat
mit Kantenlängen von einigen 100 nm. Der auf dieser Terasse ermittelte RMS-Wert
von 3,4 Å ist mit dem Wert der direkt auf GaAs oder MgO-Substrat gesputterten
Eisenschichten vergleichbar.
Wie bei den Eisenfilmen zuvor stellt MgO ein besseres Substrat für das epitaktische
Wachstum dar. Die LEED-Bilder der auf MgO gewachsenen Substrate zeigen sehr
scharfe Spots (Abbildung 4.22), während die Reflexe der auf den GaAs gewachsenen
Schichten sehr schwach sind und eine starke Facettierung zeigen. Um ein geeignetes
Silberpuffersystem herzustellen, sind die Substratparameter zu optimieren.
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Abbildung 4.22: RKM Aufnahmen von Eisen auf Silberpufferschichten, gewachsen auf GaAs
(oben links) und MgO (oben rechts, unten links). Zu beachten sind die unterschiedlichen Grö-
ßen der Bildausschnitte. Das Bild unten rechts zeigt die scharfen LEED-Reflexe des Systems
auf MgO.
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4.2.7 Winkelabhängige FMR-Messungen
An einer Auswahl der bisher vorgestellten Proben werden winkelabhängige FMR-
Messungen durchgeführt, um die Werte für die kubische Kristall-Anisotropie K1, die
uniaxiale Anisotropie KU sowie die Sättigungsmagnetisierung M effS zu ermitteln. Aus
Symmetriegründen genügt prinzipiell die Messung eines Winkelbereichs von 180◦. Aus
jedem Einzelspektrum wird das Resonanzfeld (Magnetfeld der Resonanzpeak-Position)
bestimmt und als Funktion des Winkels aufgetragen. Durch Anfitten der Daten unter
Verwendung des Programmes MOKESIM [48] können die wichtigen Größen bestimmt
werden.
Zunächst werden die Ergebnisse der Eisenschichten auf GaAs dargestellt. Abbildung
4.23 zeigt das Ergebnis der winkelabhängigen Messung an einer Schicht auf GaAs in
Rohdatenform. Die Winkelabhängigkeit des Resonanzfeldes ist deutlich erkennbar. Wie
in Kapitel 2.2.5, Seite 29 diskutiert, ist das Resonanzfeld in harter Achse (45◦, 135◦,...)
größer als in leichter Achse.
Abbildung 4.23: Reflektionskoeffizient S11 als Funktion des Probenwinkels und der Ma-
gnetfeldstärke von Eisen auf GaAs bei 7,998 GHz. Der Farbton gibt die Signalstärke wieder,
wobei eine dunkle Farbe für ein starkes Signal steht.
Abbildung 4.24 zeigt die winkelabhängigen FMR-Messungen der Proben aus Kapitel
4.2.2, Seite 48, bei denen die Vorsputterzeit des Substrates vor der Deposition variiert
wurde. Die aus den Einzelspektren ermittelten Resonanzfelder sind als schwarze Qua-
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Abbildung 4.24: Winkelabhängige FMR Messung von 100Å Fe auf GaAs nach Substrat-
Vorsputterzeiten von 0 s (oben), 15 s (Mitte) und 200 s (unten). Der Winkel 0◦ entspricht
einer [100]-Richtung, d.h. leichten Achse.
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drate gezeichnet. Die Datenanpassung liefert eine sehr gute Übereinstimmung mit der
Lage der Datenpunkte, wie aus dem Verlauf der roten Linien zu sehen ist. Die gestri-
chelten Linien helfen optisch, um Unterschiede zwischen den beiden leichten Achsen
der kubischen Anisotropie (Probenwinkel = 0◦, 90◦,...) und den harten Achsen (45◦,
135◦,...) festzustellen. Die Kurvenform ändert sich stark mit zunehmender Substrat-
Sputterzeit:
Das obere Bild zeigt die Messung an dem Eisenfilm auf unbehandeltem, also oxidiertem
GaAs Substrat. In erster Näherung berühren alle Maxima und alle Minima der Kur-
ve die gestrichelte Hilfslinie. Das bedeutet, dass hier fast ausschließlich die vierzählige
Kristallanisotropie zum Signal beiträgt, der eine geringe uniaxiale Anisotropie über-
lagert ist. In der Literatur wird bei diesen Eisen-Schichtdicken eine deutlich stärkere
uniaxiale Anisotropie gefunden [63]. Sie wird auf eine Verbindung von Eisen und GaAs
an der Grenzfläche zurückgeführt. Dass die in der Literatur erwähnte uniaxiale Ani-
sotropie hier fast vollständig fehlt, bekräftigt die Vermutung, dass hier tatsächlich ein
epitaktisches Wachstum auf einem löchrigen Oxid stattfindet. Nur wenige Eisenatome
erreichen durch Löcher die saubere GaAs-Oberfläche und bilden dort eine besondere
Verbindung mit den Substrat-Atomen. Diese führt zu einer uniaxialen Grenzflächen-
Anisotropie [64]. Die größte Zahl der Eisenatome kann aufgrund des Oxids die saubere
GaAs-Oberfläche nicht erreichen und somit nicht zur uniaxialen Anisotropie beitragen,
weshalb sie sehr klein ist.
Kurzzeitiges Substratsputtern induziert in dem nachfolgend abgeschiedenen Eisenfilm
jedoch eine zusätzliche uniaxiale Anisotropie, wie in der mittleren Abbildung zu sehen
ist. Ihre leichte Richtung liegt in [-110] und damit in Richtung der magnetisch harten
Achse der Kristallanisotropie des Eisenfilms, was aus den unterschiedlichen Amplitu-
den der Maxima und den unveränderten Positionen der Minima zu sehen ist. Durch die
freigelegte GaAs-Oberfläche ist es nun möglich, dass die zur uniaxialen Anisotropie füh-
rende FeGaAs-Verbindung entstehen kann. Somit zeigt auch eine nicht rekonstruierte
Oberfläche eine uniaxiale Anisotropie. Dies bestätigt Folgerungen von Moosbühler
et al., wo der Einfluss verschiedener Rekonstruktionen galliumreicher Oberflächen un-
tersucht wird [64]. Es wurde gezeigt, dass die Stärke und Richtung der uniaxialen
Anisotropie unabhängig von der Art der Rekonstruktion gleich groß sind. Daraus wird
gefolgert, dass die Eisenatome mit der galliumreichen Oberfläche immer die gleiche
Grenzflächenstruktur bilden, wobei die vorherrschende Rekonstruktion keinen Einfluss
hat. Aus den in dieser Arbeit durchgeführten XPS-Messungen (Abbildung 4.4, Seite
43) wurde eine Zunahme des Galliumgehaltes durch Sputtern des Substrates ermittelt.
Die Stärke der hier gefundenen kubischen und uniaxialen Anisotropie ist geringer als
bei anderen Arbeiten unter Verwendung der MBE-Deposition [63,65].
Nach langem Vorsputtern des Substrates (unteres Bild) zeigen auch die Minima eine
Variation der Amplitude. Die grenzflächeninduzierte, uniaxiale Anisotropie ist leicht
gegenüber der [-110]-Richtung verdreht. Dass dadurch die beiden leichten kubischen
Achsen einiger Proben unterschiedlich sind, wurde bereits bei den MOKE-Messungen
deutlich (siehe Abbildung 4.9, Seite 51). Aus den RKM-Aufnahmen (Abbildung 4.12,
Seite 54) konnte eine drastische Zunahme der Rauigkeit und Oberflächenstruktur durch
langes Substratsputtern erkannt werden. Durch die Rauigkeit wächst der Film wahr-
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scheinlich verspannt auf, was über den magnetoelastischen Effekt [71] zu einer weiteren
uniaxialen Anisotropie führt. Die Summe der Grenzflächen- und Verspannungsanisoto-
pie liegt nicht mehr in [110]-Richtung. Die reduzierten Werte für K1 und M effS deuten
ebenfalls auf nicht perfektes Kristallwachstum hin. Die Ergebnisse für die Kristalla-
nisotropie K1, die uniaxiale Anisotropie KU und die Sättigungsmagnetisierung M effS
aus der Datenanpassung sind in Tabelle 4.4 zusammengefasst. Weiterhin ist die in
der FMR-Terminologie gebräuchlichen Form Ki/M effS angegeben. In der ersten Spalte
sind die gegenüber dem Standardsatz veränderten Sputterparameter aufgeführt. Die
anfangs aus den Koerzitivfeldern und Linienbreiten gezogenen Vermutungen über die
Schichtqualität werden hiermit größtenteils bestätigt und quantifizieren das Maß der
kristallinen Güte. Offensichtlich hat eine reduzierte Substrattemperatur von 40◦C das
beste epitaktische Wachstum zur Folge, wie die hohen Werte für Kristallanisotropie-
konstante K1 von 38000 J/m3 und Sättigungsmagnetisierung M effS von 1,59×106 A/m
belegen.
Obwohl die LEED-Reflexe bei verändertem Targetwinkel in Abbildung 4.19 auf Seite 62
sehr schmal sind, kann davon allein keine gute Qualität der Schicht abgeleitet werden.
Da bei diesem Targetwinkel der wachstumsunterstützende Einfluss der reflektierten
Argonionen fehlt, wächst der Eisenfilm nicht von Anfang an hochgradig geordnet. Für
die oberflächensensitive LEED-Messung bleibt dies verborgen.
Dass die hochenergetischen Ionen durchaus einen positiven Einfluss auf die Kristalli-
nität haben zeigt sich auch bei dem vergleichsweise hohen Wert von K1 und M effS des
bei hoher Beamspannung von 1,3 kV gesputterten Eisenfilms.
Die auf MgO-Substraten gewachsenen Eisenschichten weisen fast volumenartige Werte
für K1 und M effS auf, wie aus Tabelle 4.4 anhand dreier Beispiele zu sehen ist. Bei der
verwendeten Anregungsfrequenz von ≈ 8 GHz zeigen deshalb die winkelabhängigen
Messungen der Eisenschichten auf MgO nur in einem schmalen Winkelbereich um die
harten Achsen (45◦, 135◦... ) Resonanzpeaks. Es treten zwei Peaks bei gleichem Po-
benwinkel auf, deren Abstand mit dem Winkel variiert. Wird das reflektierte Signal
wie zuvor als Funktion des Winkels und des angelegten Magnetfelds aufgetragen, erge-
ben sich Ovale, die sogenannten Loopings, wie Abbildung 4.25 zeigt. Dieses Phänomen
kann mit Hilfe von Abbildung 4.26 leicht verstanden werden, wo der Verlauf der Reso-
nanzfrequenz als Funktion des angelegten Magnetfeldes für verschiedene Probenwinkel
gezeigt ist. Bei Ausrichtung der Probe mit einer leichten Achse in Richtung des exter-
nen Feldes (Probenwinkel = 0◦) ist die Probe für alle externen Magnetfelder gesättigt,
d.h. Magnetisierung und externes Magnetfeld sind parallel. Wird die Probe um 45◦
verdreht, zeigt eine harte Achse in Richtung des äußeren Magnetfeldes. Die Probe ist
für kleine Magnetfelder nicht gesättigt. Ohne externes Feld liegt die Magnetisierung
in einer leichten Achse und wird mit zunehmender Feldstärke aus dieser Richtung ge-
zwungen. Entspricht das externe Feld dem Anisotropiefeld, zeigt der Kuvenverlauf ein
Mininmum. Erst ab diesem Feldwert ist die Probe gesättigt. Die Tiefe des Minimums
ist stark vom Probenwinkel abhängig, wie in Abbildung 4.26 (links) zu sehen ist. Bei
einer Anregungsfrequenz von 8 GHz, gibt es deshalb für zwei Magnetfelder eine Re-
sonanzbedingung: Rechts des Minimums für den Fall der gesättigten Probe und links
des Minimums für den ungesättigten Fall. Wird also bei fixer Anregungsfrequenz das
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Abbildung 4.25: Reflektionskoeffizient S11 als Funktion des Probenwinkels und der Magnet-
feldstärke von 100Å Eisen auf MgO bei 8,250 GHz. Der Farbton gibt die Signalstärke wieder,
wobei eine dunkle Farbe für ein starkes Signal steht. Durch die großen Werte für Werte von
K1 und M effS treten bei dieser Anregungsfrequenz sogenannte Loopings auf.
Magnetfeld von null erhöht und die reflektierte Leistung als Funktion des angelegten
Feldes gemessen, zeigt das Spektrum entsprechend zwei Peaks. Der Abstand der Peaks
zueinander ist empfindlich vom Probenwinkel abhängig. Bei 45◦ ist er maximal. Ein
Verdrehen der Probe um wenige Grad in Richtung einer leichten Achse verändert die
Resonanzbedingung derart, dass die Peaks aufeinander zu wandern, bis sie schließlich
im hier simulierten Fall bei einem Winkel von etwa 41◦ übereinander liegen. Für klei-
nere Winkel kann bei der Anregungsfrequenz von 8 GHz keine Resonanzbedingung
gefunden werden.
Dass bei GaAs dieser Effekt nicht auftritt liegt an der geringeren Stärke der Anisotropie,
wie der rechten Teil von Abbildung 4.26 zeigt. Zur Simulation wurden die ermittelten
Werte von K1 und M effS einer Eisenschicht auf GaAs und MgO verwendet. Die Kurven
zeigen qualitativ den gleichen Verlauf. Durch die geringere Anisotropie ist der Bereich
des Kurvenverlaufs, wo die Probe nicht gesättigt ist zu kleineren Frequenzen verscho-
ben. Loopings würden im hier gezeigten Fall für Fe auf GaAs bei Frequenzen / 6 GHz
auftreten.
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Abbildung 4.26: Links: Abhängigkeit der Resonanzfrequenz vom angelegten Magnetfeld für
verschiedene Probenwinkel. Bei einer Anregungsfrequenz von 8 GHz tritt die Resonanz nur
in einem schmalen Winkelbereich von etwa 5◦ um die harte Achse (45◦) herum auf. Rechts:
Simulation der Resonanzfrequenz in harter Achse (Probenwinkel = 45◦) unter Verwendung
typischer Werte für K1 und M effS von Eisen auf GaAs und MgO.
Abbildung 4.27: Peakpositionen (Quadrate) aus den Einzelspektren und Datenfit der Loo-
pings.
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[J/m3] [J/m3] [106 A/m] [mT] [mT]
tS: 0 s 25600 190 1,26 20,3 0,2
tS: 15 s 17800 1900 1,10 16,2 1,7
tS: 200 s 15400 4200 0,90 17,1 4,7
T: 40◦C 38000 3800 1,59 23,9 2,4
Seedlayer, T: 25◦C 23200 <100 1,28 18,1 -
Winkel: 25◦ 12800 320 0,94 13,6 0,3
Winkel: 25◦, tS: 0 s 15900 240 0,92 17,3 0,3
UBeam: 0,30 kV, p:10−4 mbar 5100 1300 0,63 8,0 0,2
UBeam: 1,30 kV, p:10−4 mbar 27000 1200 1,19 22,7 1,0
(MgO) T: 40◦C 39500 1300 1,48 26,7 0,9
(MgO) tS: 200 s 36100 <100 1,47 24,6 -
(MgO) Schichtdicke 500Å 48300 500 1,66 29,1 0,3
Literaturwerte 48000 1,66 28,9
Tabelle 4.4: Aus Datenfit ermittelte Werte für K1, KU , M effS . Zusätzlich sind die in der FMR-
Terminologie üblichen Werte K1/M effS und KU/M
eff
S angegeben. In der ersten Spalte sind die
gegenüber den Standardparametern (Beamspannung UBeam = 0,75 kV, Substrattemperatur
T = 225◦C, Gasdruck p = 1, 8 × 10−3 mbar, Targetwinkel 50◦, Substrat-Sputterzeit tS : 15
s, in obiger Tabelle in Zeile zwei kursiv dargestellt) variierten Größen aufgeführt. Der obere
Teil fasst die Daten der Eisenschichten auf GaAs zusammen, der untere Teil bezieht sich auf
Eisenfilme auf MgO-Substraten. In der abgesetzten Zeile sind zum Vergleich aus der Literatur
entnommene Werte [79].
4.2.8 Zusammenfassung: Eisen auf GaAs- und MgO-Substraten
Auf der Suche nach optimalen Wachstumsbedingungen in Hinblick auf Epitaxie und
Oberflächenrauigkeit von Eisenfilmen auf GaAs(001) und MgO(001) Substraten wur-
den die Sputterparameter in einem weiten Parameterbereich variiert.
Es fällt auf, dass das epitaktische Wachstum auf MgO-Substraten deutlich besser als
auf GaAs ist, was auf die unterschiedlich starken Bindungen in beiden Kristallgittern
zurückgeführt wird. Der ionische MgO-Kristall ist wegen der starken interatomaren
Bindung im Kristallgitter inert bezüglich Diffusion in den Eisenfilm. Die kovalent ge-
bundenen Gallium- und Arsen-Atome diffundieren hingegen bei ungünstiger Wahl der
Substrattemperatur stark in die Eisenschicht und verhindern dadurch unter Umständen
sogar ein epitaktisches Wachstum.
Kurzes Vorsputtern des Substrates entfernt die Oxidschicht und legt eine saubere Sub-
stratoberfläche frei. Wie anhand von extrem scharfen LEED-Reflexen an gesputterten
GaAs-Substraten zu sehen ist, liegt eine nicht rekonstruierte GaAs-Oberfläche vor.
Damit unterscheidet sich die hier präparierte GaAs- Oberfläche von anderen, bei de-
nen das Oxid durch Heizen des Substrates entfernt wird. Eine bei dünnen Schichten
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recht starke uniaxiale Anisotropie KU wird in der Literatur mit der Zweizähligkeit des
GaAs-Kristalls in Verbindung gebracht. Obwohl hier durch das Vorsputtern nicht re-
konstruierte GaAs-Oberflächen entstehen, tritt eine uniaxiale Anisotropie in Richtung
einer harten Achse auf.
Das Reinigen der Substrate durch Vorsputtern ist nicht nötig um epitaktisches Wachs-
tum zu erhalten, was die Deposition von Eisenschichten auf unbehandelten Substraten
demonstriert. Es wird davon ausgegangen, dass Löcher im Oxid existieren, die von
mobilen Eisenatomen erreicht werden können und als Kondensationskeime für das epi-
taktische Wachstum dienen. Hohe Partikelenergie ist für die Epitaxie auf oxidierten
Substraten unabdinglich, wie gescheiterte Versuche mittels MBE-Deposition auf oxi-
dierten Substraten Epitaxie zu erzielen, belegen. Winkelabhängige FMR-Messungen
zeigen, dass fast ausschließlich die vierzählige Kristallanisotropie und keine zusätzliche
uniaxiale Anisotropie in den Eisenfilmen auf oxidierten Substraten vorherrscht. Das
Oxid verhindert demnach eine Reaktion von GaAs und Eisen an deren Grenzfläche.
Diese Durchmischung kann auch durch Aufbringen einer Keimschicht und anschließen-
der Deposition bei Raumtemperatur verhindert werden.
Auf das Substrat reflektierte, hochenergetische Ionen unterstützen das epitaktische
Wachstum durch Erhöhen der Oberflächenmobilität der gesputterten Targetatome. Für
die Beamspannung existiert daher ein optimaler Wert. Durch den zusätzlichen Ener-
gieeintrag ist Sputterepitaxie bereits ab einer Substrattemperatur von 40◦C möglich.
Die größten Werte für Kristallanisotropie und Sättigungsmagnetisierung von Eisen auf
GaAs-Substraten werden bei niedrigen Substrat-Temperaturen von 40◦C bei vorgesput-
tertem Substrat erzielt (K1 = 38000 J/m3, M effS = 1,59 ×106 A/m). Diese Schichten
weisen gleichzeitig eine geringe Oberflächenrauigkeit auf (σRMS=2,8 Å).
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4.3 Eisen/Silizium/Eisen-Schichtsysteme
Aus den bisherigen Untersuchungen an einzelnen Eisenschichten sind jetzt optima-
le Sputterparameter für epitaktisches Wachstum von Eisen auf GaAs bzw. MgO bei
gleichzeitig geringer Oberflächenrauigkeit bekannt. Dreilagen-Schichtsysteme der Form
Substrat / 100 Å Fe / x Å Si / 50 Å Fe werden unter Nutzung dieser Kenntnisse nach
15 s Vorsputtern bei 40◦C und einem Sputtergasdruck bei 1, 8× 10−3 mbar hergestellt.
Der Targetwinkel beträgt 50◦, um Verunreinigungen der Schichten gering zu halten.
Die Eisenschichten werden wie zuvor mit einer Sputterrate von 0,3 Å/s deponiert, die
Siliziumschichten bei 0,1 Å/s, um eine homogene Beschichtung aller gleichzeitig auf
der Schablone positionierten Substrate zu gewährleisten.
LEED-Reflexe bestätigen das epitaktische Wachstum des kompletten Schichtstapels.
Bei verschiedenen Dicken der Siliziumschicht wird anhand von MOKE-Messungen die
Art und Stärke der Zwischenschicht-Kopplung ermittelt. Aus Röntgenreflektometrie-
Messungen erfolgt eine Abschätzung der Interdiffusion an der Eisen/Silizium Grenzflä-
che.
4.3.1 Antiferromagnetische Zwischenschichtkopplung
Aus Messungen von MOKE-Hystereseschleifen der Schichtsysteme lässt sich Art und
Stärke der Kopplung auswerten. Aus dem Verlauf der Kurve in Abbildung 4.28 kann
man das Vorhandensein antiferromagnetischer Kopplung ablesen. Dies ist das erste Mal,
dass epitaktisch gesputterte Eisen/Silizium/Eisen-Dreilagenschichtsysteme mit antifer-
romagnetischer Zwischenschichtkopplung auf GaAs(001) hergestellt werden konnten.
Die Werte der Kopplungsparameter J1 und J2 lassen sich durch Simulation der MOKE-
Kurven [48] bestimmen. Um den Kurvenverlauf zu verstehen muss berücksichtigt wer-
den, dass die MOKE-Messungen Informationen bis zu einer gewissen Tiefe der Probe
liefern und nicht die tatsächliche Schichtdicken, d.h. Volumenanteile wiedergeben. Bei
großen angelegten Magnetfeldern ist die Kopplung zwischen den Ferromagneten auf-
gebrochen, d.h. beide Schichtmagnetisierungen sind parallel. Als konkretes Beispiel ist
im folgenden angenommen, dass ein negatives Vorzeichen des Magnetfelds und MOKE-
Signals der Richtung links entspricht. Bei großen negativen Feldern zeigen Magnetfeld
und beide Schichtmagnetisierungen also in die gleiche Richtung, nach links. Wird das
Magnetfeld reduziert, verkanten beide Schichtmagnetisierungen ab dem Sättigungsfeld
Hs, wobei die dickere der beiden Schichten aufgrund der Zeemann-Energie eher in
Feldrichtung ausgerichtet bleibt. Ab einem bestimmten Feld überwiegt die Kopplung
das äußere Feld: Beide Magnetisierungen sind antiparallel zueinander ausgerichtet, wo-
bei die Magnetisierung der dickeren Schicht noch immer in Feldrichtung zeigt, die der
dünneren Schicht entgegen Feldrichtung, also nach rechts. Da die dünnere der beiden
Schichten die obere ist, trägt sie mehr zum MOKE-Signal bei als die dickere Schicht
unten. Deshalb erfolgt der Sprung im Kurvenverlauf auf den positiven Achsenabschnitt
der Ordinate. Wird das Magnetfeld über den Wert null hinaus in die andere Richtung
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erhöht, folgt die Schichtmagnetisierung der dicken Schicht der Feldänderung und zeigt
nun nach rechts. Da die Schichten noch immer antiparallel gekoppelt sind, dreht die
obere Magnetisierung nach links, weshalb der Sprung in Richtung des negativen Ach-
senabschnitts erfolgt. Wird das äußere Feld stärker, bricht die antiparallele Ausrichtung
der Schichtmagnetisierungen wieder auf, bis beim Erreichen der Sättigungsfeldstärke ei-
ne parallele Ausrichtung erfolgt ist. Das Aufspalten in unterschiedliche Pfade zwischen
antiparalleler und paralleler Magnetisierung deutet auf eine sehr gute Ausrichtung des
Substrates in leichter Achse hin und ist auf quadratische MOKE-Effekte zurückzufüh-
ren [80].
Abbildung 4.28: Hystereseschleife eines antiferromagnetisch gekoppelten Fe/Si/Fe Systems
bei einer Siliziumschichtdicke von 10 Å. Die Messung erfolgt mit externem Feld in Richtung
einer leichten Achse. Die schwarzen Pfeile geben die Magnetisierungsrichtungen der Eisenfilme
an. Der längere Pfeil repräsentiert den 100Å dicken Eisenfilm.
Als Fitparameter werden außer den Kopplungsparametern J1 und J2 der Probenwinkel
bezüglich des Magnetfeldes genutzt. Weiterhin wurde berücksichtigt, dass die obere
Eisenschicht nicht abgedeckt, d.h. zu einem gewissen Maß oxidiert ist. Aus den XRR
Messungen der 100 Å dicken Eisenfilme lässt sich eine Oxidschichtdicke von etwa 10-20
Å bestimmen. Bei allen Simulationen wurde deshalb eine obere Eisenschichtdicke von
40 Å angenommen. Die ermittelten Ergebnisse für die Kopplungsparameter J1 und J2
und deren Betragssumme ist in Abbildung 4.29 als Funktion der Silizium-Schichtdicke
für GaAs- und MgO- Substrate gezeigt. Mangels Substrate konnte die Serie auf MgO
nach einer Schichtdicke von 16 Å nicht fortgesetzt werden.
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Abbildung 4.29: Kopplungsstärke als Funktion der Si-Zwischenschichtdicke. Links: Schicht-
system auf GaAs, rechts: Schichtsystem auf MgO. Der erneute Anstieg der Kopplungsstärke
bei 19Å deutet auf eine metallische Zwischenschicht hin.
Der Verlauf der Kopplung |J1+J2| als Funktion der Silizium- Zwischenschichtdicke für
beide Substrattypen unterscheidet sich kaum. Unterhalb einer Dicke von 10 Å kann
keine antiferromagnetische Kopplung gefunden werden. Von 10 bis 15 Å bleibt die
Kopplung nahezu konstant und fällt im weiteren Verlauf bei 18 Å auf etwa 0,2 mJ/m2
ab.
Die Form und Stärke der Kopplung wird hauptsächlich von J1 bestimmt. J2 ist mit
Werten um 0,2 mJ/m2 sehr klein und über den gesamten Schichtdickenbereich hinweg
fast konstant. Dies lässt sich mit einer guten Qualität der Zwischenschicht, d.h. wenigen
Pinholes und homogener Schichtdicke in Verbindung bringen [81].
Verglichen mit dem in [1,54] dokumentierten Kopplungsverlauf ist die Kopplungsstärke
geringer und zeigt kein ausgeprägtes Maximum. Interessant ist der erneute Anstieg der
Kopplung ab einer Schichtdicke von 19 Å. Dies deutet auf eine metallische Zwischen-
schicht mit oszillierendem Kopplungsverhalten hin [54]. Bei nominell reinem Silizium
hingegen wird nur ein exponentieller Abfall der Kopplung mit der Schichtdicke gefun-
den [1].
Wegen technischer Probleme an der Anlage konnten jedoch (noch) keine weiteren
Schichtsysteme mit größeren Schichtdicken hergestellt werden um ein oszillatorische
Kopplungsverhalten zu verifizieren. Ebenso war es dadurch noch nicht möglich, den
Einfluss der Sputterparameter auf Stärke und Art der Kopplung zu studieren.
4.3.2 XRR-Messung an GaAs/Fe/Si Schichten
Um eine Aussage über die Stärke der Durchmischung an der epitaktisch gesputterten
Fe/Si(001) Grenzfläche zu treffen, werden XRR-Messungen an Schichtsystemen der
Form GaAs / 100 Å Fe / 70 Å Si durchgeführt. Durch die Wahl eines zweilagigen
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Schichtsystems vereinfacht sich die Interpretation der Daten aufgrund der Reduktion
der Fitparameter. Abbildung 4.30 zeigt das Ergebnis einer XRR-Messung an einem
Fe/Si-System, das bei 40◦C hergestellt wurde. Zusätzlich sind die aus der Datenanpas-
sung gewonnenen Werte der Schichtdicken in der Legende aufgeführt und als farbige
Linien eingezeichnet.
Abbildung 4.30: XRR Messung an GaAs / 100 Å Fe / 70 Å Si (schwarzen Kreise) und
Datenanpassung (farbige Linien) unter Annahme verschiedener Eisensilizide.
Sputterparameter: T = 40◦C, Ubeam = 0,75 kV, p = 1, 8× 10−3 mbar.
Auf den ersten Blick zeigen alle Datenfits eine gute Anpassung an die Messung. Auch
die Annahme, dass keine Eisensilizidschicht existiert, führt durch Erhöhen der Rau-
igkeit an der Eisen/Silizium Grenzfläche zu einer guten Wiedergabe der Daten. Bei
genauerer Betrachtung (Teilbild in Abbildung 4.30) zeigen sich ab einem Winkel von
etwa 2,4◦ Unterschiede im Kurvenverlauf für die verschiedenen Fitparameter. Die beste
Anpassung wird unter der Annahme eines Eisensilizids mit hohem Eisenanteil (Fe3Si1
bzw. Fe2Si1) gefunden. Eine deutlich schlechtere Anpassung ist bei siliziumreicher Zwi-
schenschicht und bei der Annahme keiner Silizidbildung erkennbar. Auffällig ist, dass
die Eisen-, bzw. Silizium-Schichtdicke unter Annahme verschiedener Eisensilizide va-
riieren, während die Siliziddicke von 8Å konstant bleibt. Daraus lässt sich zumindest
qualitativ schließen, dass es zur Bildung eines eisenreichen Silizids an der Grenzfläche
kommt. Dies ist in Übereinstimmung mit Photoemmisionsexperimenten [82,83]. In [82]
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wird weiterhin davon berichtet, dass bei einem Schichtsystem in umgekehrter Reihen-
folge (GaAs/Si/Fe) eine stärkere Durchmischung stattfindet. Man führt dies auf die
höhere Masse der Eisenatome verglichen mit den Siliziumatomen zurück.
Die ermittelte Silizidschichtdicke von 8Å ist etwa so groß wie die Siliziumschichtdicken
der gekoppelten Schichtsysteme. Man muss also für die Dreilagen-Schichtsysteme aus
dem vorigen Kapitel davon ausgehen, dass Kopplung über ein eisenreiches Eisensilizid
vorliegt. Nach den Erkenntnissen aus Kapitel 4.2.4 ist dieses Ergebnis durch die auf
das Substrat reflektierten Ionen zu erwarten.
Mit zunehmender Substrattemperatur nimmt die Interdiffusion stark zu, wie in Abbil-
dung 4.32 auf Seite 81 zu sehen ist. Das obere Bild zeigt die XRR-Messung an einem
GaAs/Fe/Si Schichtsystem, dessen unterer Eisenfilm bei 225◦C hergestellt wurde. Nach
einer Stunde Kühlen (Substrattemperatur etwa 70◦C) erfolgte die Deposition des Sili-
ziums.
Der Versuch die Daten wie im obigen Fall anzupassen ist nicht zufriedenstellend mög-
lich. Der beste Fit wird mit einer Fe1Si1 Schicht und rauen Grenzflächen ermittelt
(blaue Linie). Dies liegt vermutlich an einer stärkeren Diffusion, d.h. die Grenzfläche
weist einen großen Dichte-, bzw. Brechungsindex-Gradienten auf. Diese Variation des
Brechungsindex scheint nicht durch Variation der Schichtrauigkeit allein beschrieben
werden zu können (siehe Kapitel 2, Seite 23). Eine merklich bessere Übereinstimmung
zwischen Daten und Simulation erhält man daher unter der Annahme von zwei Sili-
zidschichten (rote Linie). Somit lässt sich der Dichtegradient an der Grenzfläche besser
beschreiben. Aus den Silizidkompositionen (Fe12Si1 und Fe2Si3) kann dabei wiederum
nur ein Trend angegeben werden. Im Vergleich zu der bei 40◦C hergestellten Schicht
ist eine stärkere Interdiffusion über einen Bereich von ca. 20Å zu verzeichnen.
Eine noch drastischere Durchmischung des Schichtsystems findet statt, wenn das ge-
samte Schichtsystem (hier: GaAs/200Å Fe/200Å Si) bei einer Substrattemperatur von
225◦ (Abbildung 4.32 unten) deponiert wird. Gezeigt sind nur die Messdaten. Eine
Anpassung der Daten war nicht möglich.
Um die in Kapitel 4.3.1 vorgestellte Kopplung gemäß den Ergebnissen aus [1] zu
erhöhen, muss durch Optimieren der Sputterparamter die Grenzflächeninterdiffusion
reduziert werden. Ein möglicher Ansatz ist, den Einfluss der hochenergetischen Ionen
durch Ändern des Targetwinkels zu minimieren. Dabei ist jedoch die auftretende
Kontamination zu bedenken. Die Eisenverunreinigung von 12% entspricht in einer
einfachen Abschätzung einem Eisensilizid von Fe1Si9 und wäre damit deutlich geringer
als die durch Interdiffusion entstehende Komposition. Trotzdem bleibt fraglich, ob
die Partikelenergie der gesputterten Atome von im Mittel etwa 10 eV die Ausbildung
einer scharfen Grenzfläche erlaubt.
Zusätzlich zu den bisher vorgestellten Sputterparametern ist auch eine Änderung der
Depositionsgeschwindigkeit möglich. In meiner Arbeit wird die Sputterrate nicht vari-
iert, da aufgrund der Substratrotation die Vergleichbarkeit der simultan hergestellten
Proben bei schneller Beschichtung nicht mehr gewährleistet ist. Um trotzdem zu über-
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prüfen, ob eine höhere Sputterrate eine Diffusion an der Grenzfläche verringert und
damit einer erhöhte Kopplungsstärke verbunden ist, wird in einem ersten Experiment
die Sputterrate bei Deposition der Silizumzwischenschicht erhöht. Der erste Versuch
liefert eine deutlich höhere antiferromagnetische Kopplung von J1 = -1,3 mJ/m2 und
J2 = -0,6 mJ/m2 (siehe Abbildung 4.31). Genauere Untersuchungen über den Einfluss
der Rate auf Qualität der Epitaxie, die Kopplung und Interdiffusion stehen noch aus.
Abbildung 4.31: MOKE-Messung eines GaAs/Fe/Si/Fe-Schichtsystems mit 15Å Si-
Schichtdicke. Die Sputterparamter für die Eisenschichten entsprechen denen der Schichtsyste-
me aus dem vorigen Abschnitt 4.3.1. Die Silizium-Zwischenschicht von 15Å wurde mit einer
höheren Rate deponiert. Hin- und Rückweg der Kurve stimmen überein.
4.3.3 Magnetowiderstand
Die Messung des Magnetowiderstandes erfolgt in CIP7-Geometrie, wie in Abbildung
4.33 skizziert, in einer klassischen Vierpunkt-Messung an Schichtsystemen auf GaAs.
Über zwei äußere Kontakte wird ein Strom von 10 mA in Richtung einer schweren
Achse angelegt, über die beiden inneren wird der Spannungsabfall als Funktion des an-
gelegten Magnetfeldes gemessen und von einem Computer aufgezeichnet. Um Strom-
Verteilungseffekte weitgehend zu minimieren, werden Streifen von 2 mm Breite und
10 mm Länge aus dem quadratischen Substrat geschnitten. Die Messungen werden
bei Raumtemperatur durchgeführt, wobei sich die Probe in einem Kryostaten befin-
det, um temperaturbedingte Drift durch Aufheizen der Probe und Signalrauschen zu
minimieren.
7Strompfad in der Schichtebene, engl: Current In Plane, CIP
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Abbildung 4.32: Oben: XRR Messung an GaAs / 100 Å Fe / 70 Å Si. Fe wurde bei 225◦C
hergestellt, Si nach einer Stunde Kühlen bei etwa 70◦C. Gezeigt sind Messdaten und die
Kurven bester Anpassung bei unterschiedlichen Annahmen über die Grenzfläche (siehe Text).
Unten: XRR-Messung an GaAs / 200Å Fe / 200Å Si System, hergestellt bei 225◦C. Aufgrund






Abbildung 4.33: Schema der Vierpunktmessung: Über zwei äußere Kontakte wird ein kon-
stanter Strom entlang einer schweren Achse (h.a.) angelegt. Über zwei innere Kontakte wird
der Spannungsabfall als Funktion des äußeren Feldes gemessen.
Um zu überprüfen, ob die gekoppelten Proben einen GMR zeigen, werden an Schicht-
systemen mit unterschiedlich dicker Silizium-Zwischenschicht Widerstandsmessungen
durchgeführt, bei denen eine magnetisch leichte Achse in Richtung des äußeren Ma-
gnetfeldes zeigt (im folgenden wird diese Geometrie mit einem Probenwinkel im Ma-
gnetfeld von 0◦ bezeichnet). Ein GMR sollte durch unterschiedliche Widerstandswerte
bei paralleler und antiparalleler Ausrichtung der Schichtmagnetisierungen zueinander
erkennbar sein (vergleiche auch MOKE-Kurve, Abbildung 4.28, Seite 76). Abbildung
4.34 zeigt das Ergebnis der Messung und Datenapassung an einem Schichtsystem mit
10 Å Siliziumdicke.
Im Rahmen der Fehler kann kein GMR nachgewiesen werden. Die in der Literatur
gefundenen GMR-Widerstandswerte bei Eisen/Silizium-Systemen liegen unter 1% bei
Raumtemperatur. Um den AMR des Systems zu bestimmen, werden zusätzlich Mes-
sungen mit Magnetfeld entlang der schweren Achsen (h.a.1,2) durchgeführt (siehe Ab-
bildung 4.35). Der AMR ergibt sich aus Vergleich der Widerstände in Sättigung der
beiden schweren Achsen zu 0,23%.
Durch gleichzeitiges Fitten der drei Kurven aus Abbildung 4.35 lassen sich zusätzlich
zum AMR auch das Verhältnis von kubischer Anisotropiekonstante K1 und Sättigungs-
magnetisierung MS bestimmen. Dabei können die Beiträge von oberer und unterer
Schicht getrennt werden:
KC/MS [mT] AMR [%]
100 Å Fe 28 0,20
50 Å Fe 23 0,03
Tabelle 4.5: Fitparameter zum Anpassen der Daten aus Abbildung 4.35.
Die Ergebnisse entsprechen den Erwartungen: Da der AMR ein Volumeneffekt ist, zeigt
die dünnere Schicht eine geringere Widerstandsänderung als die dicke Schicht.
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Abbildung 4.34: Magnetowiderstandsmessung und Datenanpassung an einem antiferroma-
gnetisch gekoppelten Schichtsystem der Form GaAs/100Å Fe/13Å Si/50Å Fe. Die gefüllten
Symbole zeigen den Widerstandsverlauf bei positiver Magnetfeldrampe (von negativer zu po-
sitiver Feldrichtung, siehe Pfeile), die offenen Symbole den umgekehrten Feldverlauf. Dass
während der Messung zwei Äste auftreten ist ein Indiz für eine sehr gute Ausrichtung des
Probewinkels mit leichter Achse parallel zum äußeren Feld. Dass der Widerstand auch bei
großen Magnetfeldern nicht sättigt, ist auf zunehmende Spin-Ordnungseffekte zurückzufüh-
ren. Zum Verdeutlichen der Magetisierungen der beiden Eisenschichten ist ein Vergleich mit
der MOKE-Messung in Abbildung 4.28, auf Seite 76 hilfreich. Die Werte der Schaltfelder
stimmen dabei wegen unterschiedlicher Si-Schichtdicken nicht überein. Der Datenfit ist der
Übersicht halber nicht eingezeichnet.
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Abbildung 4.35: Magnetowiderstandsmessungen an einem antiferromagnetisch gekoppelten
Schichtsystem der Form GaAs/ 100 Å Fe / 10 Å Si / 50 Å Fe in leichter Achse (•, ◦) und beiden
harten Achsen (N,M,H,O). Die geschlossenen Symbole zeigen den Verlauf von negativer zu
positiver Feldrichtung, die offenen Symbole den umgekehrten Feldverlauf. Die zugehörigen
Datenfits sind nicht eingezeichnet.
4.3.4 Zusammenfassung: Fe/Si/Fe Schichtsysteme
Aus den Untersuchungen an einzelnen Eisenschichten konnte ein idealer Parameter-
satz für epitaktisches Wachstum mit glatter Oberfläche extrahiert werden. Kurzes
Vorsputtern des Substrates und Deposition bei einer Substrat-Temperatur von 40◦C
liefern sowohl Eisenfilme mit sehr geringer Oberflächenrauigkeit (σRMS=2,8Å), als
auch große Werte für die Kristallanisotropie K1 (38000 J/m3) und Sättigungsmagneti-
sierung (M effS =1,59 ×106 A/m). Unter Verwendung dieser Sputterparameter konnten
erstmals epitaktische GaAs(001)/Eisen/Silizium/Eisen Dreilagenschichtsysteme mit
antiferromagnetischer Zwischenschichtkopplung durch ein Sputterverfahren hergestellt
werden. Die Kopplungsstärke von 1 mJ/m2 (J1 ≈ -0,8 mJ/m2, J2 ≈ -0,2 mJ/m2) ist
ein Indiz für eine hohe Qualität der Silizium Zwischenschicht.
Dass die Kopplungsstärke verglichen mit Proben aus der MBE geringer ausfällt, ist auf
die starke Eisensilizidbildung an den Grenzflächen durch Interdiffusion zurückzuführen.
Diese ist stark von der Temperatur abhängig, wie aus XRR-Messungen hervorgeht.
Dass die Diffusion zusätzlich durch die auf das Substrat reflektierten Ionen gefördert
wird, kann aus den Ergebnissen des ersten Teils der Arbeit gefolgert werden. Zusätzlich
kann die hohe Energie der gesputterten Partikel für eine starke Diffusion verantwortlich
sein. Eine Möglichkeit die Diffusion zu reduzieren, ist das Erhöhen der Depositionsge-
4.3 Eisen/Silizium/Eisen-Schichtsysteme 85
schwindigkeit. Dies konnte in einem ersten Versuch gezeigt werden. Die Kopplungstärke
war in diesem Fall mit fast 2 mJ/m2 (J1 = -1,3 mJ/m2, J2 = -0,6 mJ/m2) doppelt so
groß wie bei langsamer Deposition.
Kapitel 5
Diskussion
Wie in dieser Arbeit gezeigt werden konnte, stellt das Ionenstrahlsputtern durch
die große Anzahl frei wählbarer Sputterparameter eine interessante Depositions-
methode für dünne Schichten dar. Um epitaktische Dreilagenschichtsysteme mit
großer antiferromagnetischer Austauschkopplung direkt auf einem Substrat herzu-
stellen, wurde zunächst der Einfluss der Sputterparameter auf das epitaktische
Wachstum von Eisen auf GaAs(001)- und MgO(001)-Substraten unter Berücksich-
tigung der Oberflächenrauigkeit studiert. Ein daraus abgeleiteter, optimaler Pa-
rametersatz führte erstmals zum erfolgreichen Deponieren von epitaktischen Ei-
sen/Silizium/Eisen Dreilagen-Schichtsystemen mit antiferromagnetischer Austausch-
kopplung auf GaAs(001)-Substraten. Die Stärke der Kopplung beträgt fast 2 mJ/m2.
Dadurch ist es möglich, diese gekoppelten Systeme in andere Schichtungen zu integrie-
ren, wobei man durch weitere Optionen der Ionenstrahlsputteranlage (z.Bsp. unter-
schiedliche Oxidationsmöglichkeiten, Nitrierung) sehr flexibel ist.
Gesputterte Partikel besitzen hohe kinetische Energien, die sich nach Auftreffen auf
dem Substrat in einer hohen Oberflächenmobilität äußert. Auf oxidierten Substraten
führt diese Oberflächenbeweglichkeit der Atome zu epitaktischem Wachstum, da im
Oxid befindliche Löcher von mobilen Atomen erreicht werden. Im Fall von Schichtsys-
temen macht sich die hohe kinetische Energie beim Auftreffen auf den bereits depo-
nierten Film in Form von Durchmischung negativ bemerkbar. Um eine scharf definier-
te Grenzfläche zu erhalten muss also ein optimaler Weg zwischen geringer kinetischer
Energie, verbunden mit hoher Oberflächenmobilität gefunden werden. Der Sputtergas-
druck stellt hierfür einen idealen Parameter dar, weil eine Erhöhung des Gasdrucks,
aufgrund einer verringerten mittleren freien Weglänge, zu einer Reduktion der kineti-
schen Energie führt. Das Verringern der Grenzflächendurchmischung durch eine höhere
Depositionsrate ist, wie gezeigt, ein weiterer Ansatz. Dabei werden die (Inter-) Diffu-
sionsprozesse an der Oberfläche bereits deponierter Atome durch nachfolgend ankom-
mende Partikel gestört. Allerdings ist dadurch auch eine Qualitätsverschlechterung der
Grenzfläche in Form von Löchern (Pinholes) denkbar.
Ein Ziel weiterer Untersuchungen wird es sein, das epitaktische Wachstum auf dem
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oxidierten-Oxid zu verstehen. In der Spintronik sind Metall/Halbleiter Übergänge im
Rahmen der Spininjektion interessant [84]. Strom-Spannungsmessungen an epitakti-




Eine erste Charakterisierung der verwendeten Ionenstrahlsputteranlage zeigte, dass es
mehrere Quellen für eine Verunreinigung von Schichten gibt [28]. Um diese Verunreini-
gungen genauer zu charakterisieren wurde im Lauf dieser Arbeit eine Analysekammer
an die Sputteranlage implementiert, um mittels XPS- und Auger-Spektroskopie Verun-
reinigungsquellen leichter aufzuspüren. Weiterhin waren die XPS-Messungen eine sehr
hilfreiche Unterstützung bei der Interpretation der Daten (z. B. preferentielles Sputtern
von GaAs, Kapitel 4.1, Seite 43; Diffusion von GaAs in Fe, Kapitel 4.2.3, Seite 57). Im
folgenden Teil sind die wesentlichen Verunreinigungsquellen aufgeführt.
A.1 Sputtergas
Es ist bekannt, dass das Sputtergas zu einem gewissen Maß in die wachsende Schicht
eingebaut wird [25]. Dabei sollte das Maß der Verunreinigung vom Gasdruck abhängen.
XPS-Messungen an Siliziumschichten zeigen jedoch, dass der Sputtergasdruck keinen
Einfluss auf den Argongehalt hat. Vermutlich wird das Argon durch die hochenergeti-
schen Ionen, die auf das Substrat reflektiert werden, in die Schicht eingebaut.
Eine Verunreinigung durch im Sputtergas enthaltene Restgase kann weitgehend
ausgeschlossen werden. Das verwendete Argon Sputtergas besitzt einen Reinheitsgrad
von 10−6. Bei einem Sputtergasdruck von 10−3 mbar liegt die Verschmutzung durch
Restgase bei 10−9 mbar und ist damit vergleichbar mit dem Basisdruck. Nach einer
Abschätzung nach Langmuir [85] dauert es bei diesem Restgasdruck und einem
Haftkoeffizienten von 11 etwa eine Stunde, bis eine Monolage Fremdatome auf dem
Substrat deponiert ist. Mit einer Rate von 0,3 Å/s ist die Deposition von 100 Å nach
etwa 6 Minuten abgeschlossen. Eine XPS-Messung hingegen dauert etwa eine Stunde,
d.h. dass es während der Messung bereits zur (leichten) Verschmutzung der Oberfläche
kommt.
1Haftkoeffizient 1 bedeutet, dass jedes auf die Oberfläche treffende Partikel haften bleibt.
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Bei allen hergestellten Eisen- und Siliziumschichten lässt sich Sauerstoff im Sub-
Prozentbereich nachweisen. Der Sauerstoff gelangt durch Ausgasen des Graphitheizers
und der Ionenquelle in die wachsende Schicht. Ein Hinweis darauf ist, dass nach
Schichtherstellung der Kammerdruck im Bereich 10−8 mbar liegt und erst nach etwa
einer Stunde wieder unterhalb 10−9 mbar fällt. Bei 10−8 mbar dauert es etwa 5
Minuten, bis eine Monolage Fremdatome die Substratoberfläche belegt [85].
A.2 „Sputtergeschichte”
Während dieser Arbeit wurde deutlich, dass eine zusätzliche Verunreingung der
gesputterten Proben von der „Sputtergeschichte” abhängt. So wird in XPS Messungen
immer ein Anteil der zuvor gesputterten Materialen gefunden, der unter Umständen
im Prozentbereich liegt. Bevor ein Material auf dem Substrat deponiert wird, erfolgt
ein etwa einminütiges Targetvorsputtern, d.h. bei geschlossener Substratblende
schießt der Ionenstrahl auf das Target. Dadurch werden Verunreinigungen von der
Targetoberfläche entfernt, ohne Beschichtung des Substrates2. Beim anschließenden
Beschichtungsprozess wird dadurch reines Targetmaterial auf den Proben deponiert.
Trotz dieser Targetreinigung ist eine Verunreinigung durch das zuvor gesputterte
Material zu finden. Wird z.B. nach längerer Benutzung des Eisentargets eine Si-
liziumschicht auf einen Siliziumwafer ohne vorherige Substratreinigung deponiert,
lässt sich eine Eisenverunreinigung von 4% nachweisen. Aus den Untersuchungen mit
verschiedenen Targets und Substrathaltern kann geschlossen werden, dass die Quelle
der Kontamination die Ionenkanone selbst ist. Durch sogenanntes „Rücksputtern”
wird das Beschleunigungsgitter der Ionenkanone mit Material belegt, das jedoch auch
wieder abgetragen wird und so auf das Target und die wachsende Schicht gelangt.
Langes Vorsputtern (30 min) des Targets hilft die Verschmutzung durch das zu-
vor benutzte Targetmaterial in den Sub-Prozentbereich zu reduzieren, einerseits
durch den Abtrag des zuvor gesputterten Materials, anderseits durch Belegung
des Beschleunigungsgitters mit dem benutzten Material. Allerdings bedeutet eine
lange Target-Vorsputterzeit auch, dass während dieser Zeit die frische Substratober-
fläche den Verschmutzungen durch das Ausgasen der Quelle ausgesetzt ist (siehe oben).
A.3 Kohlenstoff
Bei nicht optimalen Sputterparametern können eindeutig Verunreinigungen der Schich-
ten mit Kohlenstoff festgestellt werden. Ausschlaggebend ist hierbei die Größe des Be-
schleunigungsstroms Iacc. Sobald ein messbarer Strom (≥ 1 mA) fließt, treffen Argon-
2Im Laufe dieser Arbeit wurde eine neue Substratblende eingebaut, da sich die firmenseitig instal-
lierte aus mehreren Gründen als unbrauchbar erwies.
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ionen auf das Graphitgitter und zerstäuben dieses. Aus der Intensität des C1s-Peaks,
gemessen an einer Siliziumschicht die bei Iacc = 1 mA hergestellt wurde, ergibt sich
eine Kohlenstoffverunreinigung von etwa 5%.
Bei Wartungsarbeiten wurde festgestellt, dass durch die Konstruktion des Substrat-
halters (siehe Abbildung 2.8, Seite 21) ebenfalls Kohlenstoff in die Schichten gelangt.
Ein Graphitring am Substrathalter dient einerseits als Gleitring, damit das Substrat
während der Beschichtung rotieren kann. Andererseits dichtet er den hinteren Bereich
des Substrates ab, damit das zum Heizen nötige Heliumgas im Spalt zwischen Me-
tallplatte und Substratrückseite einen Druck aufbauen kannt. Durch die mechanische
Beanspruchung während der Substratrotation kommt es zum Abrieb des Kohlenstoffs,
der dann als feiner Staub auf das Target fällt. Von dort wird er zusammen mit dem
Targetmaterial gesputtert und auf dem Substrat deponiert.
Diese Fehlkonstruktion und ihre Auswirkung wurde erst gegen Ende der Arbeit ent-
deckt. Wie stark die dadurch verursachte Verunreinigung mit Kohlenstoff ist, kann
nicht nachvollzogen werden, da bei XPS-Messungen nur ausgewählte Energiebereiche
analysiert (Fe, Si, Ag, O) wurden, die nicht den Bereich des Kohlenstoffpeaks beinhal-
teten. Das epitaktische Wachstum scheint durch diese Verunreinigung nicht beeinflusst
zu sein. Inwieweit die Kohlenstoff Kontamination die antiferromagnetische Austausch-
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